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 1 Einleitung und Motivation 
 
Kohlenstoff-Nanoröhren haben Durchmesser von 0.4 – 3 nm (SWCNTs) und 2 – 150 
nm (MWCNTs). Sie zeichnen sich durch außergewöhnliche mechanische Eigenschaften 
aus und gelten als das Material mit dem größten Youngmodul (≈ 1 TPa). Dadurch 
eröffnen sich beispielsweise Verwendungsmöglichkeiten in Verbundwerkstoffen. 
Derartige Anwendungen gehen nach aktuellen Erkenntnissen [1] bis ins Mittelalter 
zurück. Wegen des hohen Aspektverhältnisses sind die CNTs außerdem für die 
Sensorik gut geeignet. 
Einige Gruppen haben in den vergangenen Jahren unterschiedliche Möglichkeiten zur 
Synthese von Kohlenstoffnanopartikeln und MWCNTs mit verschiedenen Füllungen 
aufgezeigt [2–4]. So berichteten Ruoff et al. [2] über den Einschluss von LaC2-
Einkristallen in polyedrische Kohlenstoff-Nanopartikel. Saito [3] verwendete die 
elektrische Bogenentladung zur Synthese von Nanopartikeln mit Kohlenstoffhülle. Auf 
diesem Weg gelang die Interkalation von Übergangsmetallen (Fe, Co, Ni) und 
Übergangsmetallcarbiden (von seltenen Erden, Fe, Co und Ni). Erst mit der 
Strukturaufklärung der Nanoröhren erfolgten gezielte Versuche zur Herstellung 
gefüllter Nanostrukturen. Die Synthese ferromagnetisch gefüllter Nanoröhren in hoher 
Ausbeute gelang erstmalig über die chemische Gasphasenabscheidung von 
metallorganischen Verbindungen [4]. Die ferromagnetischen Füllungen lagen dabei 
meist als zylinderförmige Nanodrähte vor. Im Gegensatz zu den Nanodrähten ohne 
Kohlenstoffhülle weisen die metallischen Kerne in den Kohlenstoff-Nanoröhren eine 
hohe Oxidationsbeständigkeit und Formstabilität auf. 
Ein Ziel bei der Synthese von magnetisch gefüllten Nanoröhren besteht in der 
Entwicklung leistungsfähiger Datenspeicher für die Informationstechnologie. Die 
Flächendichte bei Festplatten ist in den letzten Jahrzehnten bis heute von einigen 1000 
bit/in2 auf 30 – 60 Gbit/in2 gestiegen. Die derzeit kommerziell erhältlichen Festplatten 
beruhen auf dünnen magnetisierbaren Schichten. Die Informationseinheiten werden auf 
der Datenträgeroberfläche in Bereichen abgelegt, die einige 100 Kristallite umfassen. 
Eine Erhöhung der Speicherdichte verläuft über die stetige Verkleinerung der 
Kristallite. Jedoch ist diese Verkleinerung nur bis zur superparamagnetischen Grenze 
möglich. Darunter ist die Speicherung der Daten über längere Zeiträume nicht mehr 
gewährleistet. Um die Speicherdichten signifikant zu erhöhen, bieten sich 
zweidimensionale Anordnungen von Nanodrähten bzw. gefüllten Nanoröhren an, die 
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senkrecht zum Trägermaterial angeordnet sind. Jede gefüllte Nanoröhren könnte in 
solch einer Anordnung eine Informationseinheit speichern. Idealerweise sind für diese 
Datenspeicher zylinderförmige und eindomänige Nanodrähte notwendig, die außerdem 
eine definierte Länge und  einen einheitlichen Abstand zueinander aufweisen müssen. 
Um diese Kriterien zu erfüllen sind spezielle Substrate und sorgfältig gewählte 
Prozessbedingungen  notwendig. Insbesondere für die Synthese der Nanoröhren eignen 
sich Si-Substrate und Aluminiumoxidtemplate, auf die vorher durch thermisches 
Verdampfen, Sputtern, lithographische Prozesse oder elektrochemische Abscheidung 
metallisches Katalysatormaterial aufgebracht wurde.  
Durch chemische Gasphasenabscheidung hergestellte Nanoröhren sind meistens nicht 
vollständig gefüllt. Darin liegt ein weiterer Ansatz für deren Verwendung. Diverse 
andere Komponenten z.B. Therapeutika können im freien Volumen endohedral 
eingeschlossen werden. Die Nanoröhre übernimmt dann die Funktion eines 
Nanocontainers. Solche gefüllten Nanostrukturen sind aufgrund ihrer ferromagnetischen 
Füllung zur Hyperthermiebehandlung von Tumorerkrankungen prädestiniert und stellen 
eine Alternative zur klassischen Chemotherapie dar [5].  
Datenspeicher und medizinische Anwendungen erfordern eine Vielzahl von 
Nanoröhren. Andererseits gibt es beispielsweise vielversprechende Ansätze in der 
Rasterkraftmikroskopie, bei denen Einzelindividuen von gefüllten Nanoröhren an 
Cantileverspitzen befestigt werden, bzw. günstigerweise gerichtet daran wachsen [6,7]. 
Im Vergleich zu den gängigen Si-Spitzen kann somit das Auflösungsvermögen des 
Mikroskops verbessert werden. 
Für die anwendungsgerechte Synthese der gefüllten Nanoröhren ist ein umfassendes 
Verständnis der Wachstumsprozesse unabdingbar. Bislang fehlt es an ausführlichen 
Studien zum Wachstum der Nanoröhren und im Speziellen zu den gefüllten 
Nanoröhren. Die bisherigen Wachstumsmodelle beruhen wegen der Komplexität des 
Wachstumsprozess auf einfachen phänomenologischen Erklärungen der 
experimentellen Resultate. Thermodynamische und kinetische Daten für die 
nanoskaligen Systems sind nur schwer zugänglich und deshalb rar. Die Beschreibungen 
auf atomarer Ebene erfolgen hauptsächlich anhand vereinfachter theoretischer Modelle, 
deren Aussagekraft sich jedoch auf sehr enge Parameterfelder und definierte 
Randbedingungen beschränkt.  
Ein Schwerpunkt dieser Arbeit liegt in der systematischen Untersuchung der thermisch 
induzierten Gasphasenabscheidung von gefüllten Nanoröhren aus Metallocenen 
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(vorrangig mit Fe-Füllung). Neben dem Einfluss der CVD-Parameter (Temperatur, 
Gasvolumenstrom, Zeit, Precursorkonzentration, Art des Precursors) soll gezeigt 
werden, wie die Dimensionen der Nanoröhren und damit deren Wachstum durch 
verschiedene Katalysatormaterialien gezielt verändert werden können. Da bislang wenig 
über die Struktur der Füllung, deren Phasenzusammensetzung, Orientierung, 
Verteilung, Abmessungen und der Relation zu den Syntheseparametern bekannt sind, 
stellt die Analytik der Nanoröhren einen weiteren Schwerpunkt dar. Dazu werden die 
hochauflösende Transmissionselektronenmikroskopie, die Mössbauer-Spektroskopie, 
Beugungsmethoden und die Rasterkraftmikroskopie eingesetzt. Darüber hinaus werden 
die hervorragenden magnetischen Eigenschaften von Ensembles Fe-gefüllter 
Nanoröhren vorgestellt und diskutiert.  
Aus den gewonnenen Erkenntnissen soll abschließend ein phänomenologisches 
Wachstumsmodell für die Synthese Fe-gefüllter Nanoröhren aus Ferrocen aufgestellt 
werden. Dieses Modell soll kinetische und morphologische Aspekte des Wachstums 
berücksichtigen. 
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2 Grundlagen und Literaturübersicht 
2.1 Kohlenstoff-Nanoröhren 
2.1.1 Historische Aspekte 
Kohlenstofffasern mit einem hohlen Kern wurden bereits im 19. Jahrhundert hergestellt. 
So nutzte beispielsweise Edison solche Fasern als Glühwendel für ein Vorläufermodell 
der heutigen Glühlampe. Die Erforschung dieser Strukturen intensivierte sich aber erst 
ab den 1950er Jahren [8]. Die Kohlenstofffasern konnten in den Folgejahren über einen 
breiten Durchmesserbereich (10 nm bis > 100 µm) hergestellt werden. Genauere 
Untersuchungen zum Wachstum der Fasern hinsichtlich ihrer Struktur gelangen erst in 
den 1970er Jahren. Oberlin und Endo [9] fanden, dass die durch CVD erhaltenen Fasern 
zwei unterschiedliche Texturen aufweisen. Im Kernbereich konnte die Struktur von 
Graphit festgestellt werden, während die äußere Hülle nur amorphen Kohlenstoff 
enthielt. Jedoch erfolgten keine systematischen Untersuchungen an den 
Röhrenstrukturen. Letztendlich waren es die Studien von Iijima [10,11], welche 
einerseits die Lücke zwischen experimentellen Beobachtungen und theoretischen 
Arbeiten an Nanoröhren schloss, andererseits eine Relation zu den Fullerenen 
herstellten.  
 
2.1.1 Struktur und Eigenschaften von Kohlenstoff-Nanoröhren 
Kohlenstoff-Nanoröhren stellen neben dem Graphit und den Fullerenen eine weitere 
Modifikation des Kohlenstoffs mit sp2-gebundenen Atomen dar. Die Struktur der CNTs 
wurde zuerst von Iijima [10] im hochauflösenden Transmissionselektronenmikroskop 
detailliert untersucht. Sie leitet sich vom Graphit ab und lässt sich durch Aufrollen einer 
Graphitebene oder mehrerer Graphitebenen in eine definierte Richtung zu Zylindern 
beschreiben (Abb. 2.1). Jeder dieser Zylinder einspricht einer einwandigen Nanoröhre 
(SWCNTs). Mehrwandige Nanoröhren (MWCNTs) enthalten ≥ 2 koaxial ineinander 
geschachtelte Zylinder, wobei der Abstand zwischen benachbarten Zylindern dem 
Ebenenabstand von Graphit entspricht (3.35 Å). Der Zusammenhalt zwischen den 
Einzelröhren erfolgt durch Van der Waals Wechselwirkungen. Der physikalische Grund 
für die Ausbildung von Nanoröhren liegt darin, dass die Graphitebenen viele 
Randatome mit freien Bindungen (engl. dangling bonds) aufweisen. Diesem Zustand 
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kommt eine hohe freie Energie zu. Durch Eliminierung der freien Bindungen wird die 
Gesamtenergie abgesenkt.  
 
 
Abbildung 2. 1: Hexagonales Gitter des Graphits, mit den Einheitsvektoren a1 und a2, dem 
Chiralitätsvektor C und dem chiralen Winkel θ. Bei Verbindung der Punkte A und B ergibt sich ein (4,3) 
SWCNT. 
 
Die genaue Beschreibung der Struktur von SWCNTs erfolgt durch den chiralen Vektor 
C [12]. Dieser wird als Summe von ganzzahligen Vielfachen n und m der 
Einheitsvektoren a1 und a2 in der Graphitebene ausgedrückt:  
 
21 manaC += . (1) 
 
Der chirale Vektor verbindet zwei äquivalente Positionen des Graphits miteinander und 
dessen Betrag ist ein Maß für den Umfang der Nanoröhre. Das Paar (n,m) definiert die 
Chiralität der Nanoröhre. Beim Aufrollen einer Graphitebene können drei verschiedene 
Typen von Nanoröhren erhalten werden, die sich im chiralen Winkel θ unterscheiden. 
Zigzag- und armchair-Nanoröhren korrespondieren mit einem chiralen Winkel von 0° 
bzw. 30° und werden in der (n,m)-Schreibweise mit (0,m) bzw. (n,n) indiziert. In die 
Gruppe der chiralen SWCNTs fallen alle verbleibenden Nanoröhren mit 0° < θ < 30°. 
Der Durchmesser d der Nanoröhren ergibt sich aus der Beziehung: 
 
/πC)/nmn(m3ad 22CC =π++= − . (2) 
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Darin entspricht aC-C dem Bindungsabstand zwischen zwei Kohlenstoffatomen (1.42 Å). 
Typische Werte des Durchmessers liegen im Bereich 0.4 – 3 nm für  SWCNTs und 2 – 
150 nm für MWCNTs. 
Der chirale Winkel θ ist aus der Beziehung: 
 
mm/2n3arctanθ +=  (3) 
 
zugänglich. Die Dimensionen der SWCNTs bestimmen die elektronischen 
Eigenschaften. Nanoröhren, bei denen die Differenz n–m ein ganzzahliges Vielfaches 
von drei ist, weisen metallisches Verhalten auf. Zu dieser Gruppe gehören die armchair-
Nanoröhren. Alle anderen Nanoröhren, für die diese Bedingung nicht erfüllt ist,  zeigen 
halbleitendes Verhalten. SWCNTs stellen ein nahezu perfektes System für 
eindimensionale Leiter dar, wobei die Elektron-Elektron-Wechselwirkungen die 
Eigenschaften der Leitungselektronen maßgeblich beeinflussen.  
Kohlenstoffnanoröhren sind chemisch sehr beständig und besitzen eine ausgezeichnete 
mechanische Stabilität. Die Angaben zum E-Modul von Nanoröhren sind 
unterschiedlich und hängen von der Synthesemethode und der Bestimmungsmethode 
ab. Für Nanoröhren wurden vielfach Werte von ≈ 1 TPa bestimmt [13]. Untersuchungen 
des Schwingungsverhaltens von SWCNTs im TEM belegten, dass ihre E-Moduln sogar 
1 TPa deutlich übersteigen können [14]. 
Die thermischen Eigenschaften der Kohlenstoff-Nanoröhren sind ebenfalls eng mit der 
Struktur und der Größe verknüpft. Beispielsweise stimmt die thermische Leitfähigkeit 
von MWCNTs bei Bulk-Proben in etwa mit Graphit überein. Wesentlich größere Werte 
als im Graphit wurden bei SWCNTs ermittelt. In dünnen Filmen von SWCNT erzielte 
die thermische Leitfähigkeit bei Raumtemperatur über 200 mW/mK [15]. Der 
tatsächliche Wert für eine einzelne Nanoröhren dürfte noch viel höher liegen. 
Aus den genannten Eigenschaften der Kohlenstoff-Nanoröhren ergeben sich 
Einsatzmöglichkeiten die von nanoskaligen elektronischen Bauteilen, Feldemittern, 






2.2 Eisen, Cobalt und Nickel 
2.2.1 Struktur und Eigenschaften  
Das Eisen (Fe) zählt mit einem Massenanteil von 4.7% zu den am häufigsten in der 
Erdkruste vorkommenden  Elementen. Es prägte bereits früh die Menschheitsgeschichte 
und gab einer Epoche den Namen „Eisenzeit“. Heute ist das Eisen aufgrund seiner 
Vielseitigkeit der wichtigste Konstruktionswerkstoff und wird auch in der Zukunft eine 
essentielle Rolle einnehmen. In der Natur tritt es gebunden meist in Oxiden (z.B. 
Magnetit - Fe3O4, Roteisenstein - Fe2O3) oder Sulfiden (z.B. Pyrit - FeS2, Magnetkies - 
Fe1-xS)  auf [16].  
Im Periodensystem der Elemente belegt Eisen die Ordnungszahl 26. Die 
Valenzelektronenkonfiguration des Eisenatoms beträgt 3d64s2. Es existieren vier stabile 
Isotope: 54Fe (5.8%), 56Fe (91.7%), 57Fe (2.2%) und 58Fe (0.3%), damit ergibt sich ein 
mittleres Atomgewicht von 55.85 u. Chemisch reines Eisen ist ein silberweißes und 
reaktionsfreudiges Metall. Es ist unedel und wird von Säuren unter H2-Entwicklung 
angegriffen. Die vielfältigen Eigenschaften des Eisens beruhen auf dem 
Polymorphismus, d.h. dem Auftreten von verschiedenen Kristallstrukturen [17,18]. Es 
existieren drei Modifikationen. Das bei Raumtemperatur stabile α-Fe kristallisiert im 
kubisch raumzentrierten Gitter und wird der Im3m-Raumgruppe zugeordnet (Abb. 2.2). 
Die Gitterkonstante beträgt 2.8662 Å und die Dichte wird bei 293 K mit 7.87 g/cm3 
angegeben [19]. Das α-Fe ist bis zur Curie-Temperatur von 1041 K (A2-Punkt)  
ferromagnetisch. Bei 1179 K (A3-Punkt) wandelt sich die α-Form reversibel unter 
Volumenverkleinerung (3.5%) in das kubisch flächenzentrierte γ-Fe (Fm3m-
Raumgruppe, Gitterkonstante 3.6468 Å) um (Abb. 2.2). Die  γ-Form weist bei 293 K 
eine Dichte von 7.65 g/cm3 auf [19]. Oberhalb von 1674 K (A4-Punkt) geht γ-Fe 
reversibel in die δ-Phase (Gitterkonstante 2.9322 Å) über, die isomorph mit α-Fe ist. 
Bei Temperaturen von über 1812 K schmilzt das Eisen. Sowohl die γ- als auch die δ-




Abbildung 2. 2: Modifikationen des Eisens. 
 
Cobalt (Co) ist mit einem Anteil von ca. 3·10-3 % in der Erdkruste ein seltenes Element. 
Es tritt meist in sulfidischen Erzen vergesellschaftet mit Kupfer und Nickel auf (z.B. 
Cobaltkies - Co3S4, Carrolit - CuCo2S4, Kobaltnickelkies - (Co,Ni)3S4) [16]. 
Cobalt kommt die Ordnungszahl 27 zu und es weist die Valenzelektronenkonfiguration 
3d74s2 auf. 59Co ist das einzige stabile Isotop des Cobalts. Die Atommasse beträgt 58.93 
u. Cobalt ist ein stahlgraues, glänzendes Metall und weniger reaktiv als Eisen. Es 
kristallisiert in zwei Modifikationen. Das α-Co, auch als Tieftemperaturform des 
Cobalts bezeichnet, tritt  in der hexagonal dichten Form auf (P63/mmc Raumgruppe, 
Gitterparamter a = 2.507 Å und c = 4.069 Å.). Die Dichte bei Raumtemperatur wird mit 
8.9 g/cm3 angegeben. Bei ≈ 693 K wandelt sich α-Co reversibel in das kubisch 
flächenzentrierte β-Co (Fm3m Raumgruppe, Gitterkonstante 3.5441 Å) um. Die 
kubische Form hat eine Dichte von 8.79 g/cm3 [20]. Bei Temperaturen oberhalb von 
1765 K schmilzt β-Co. Cobalt ist wie Eisen ferromagnetisch, die Curietemperatur liegt 
bei 1400 K. 
Der Massenanteil von Nickel in der Erdkruste beträgt etwa 0.01 %. Zu den wichtigen 
Nickel-Quellen gehören sulfidische und arsenidische Erze (z.B. Eisennickelkies - 
(Fe,Ni)S, Rotnickelkies - NiAs) [16].  
Nickel belegt die Ordnungszahl 28 im Periodensystem der Elemente. Die 
Valenzelektronenkonfiguration ist 3d84s2. Es existieren fünf stabile Isotope (58Ni, 60Ni, 
61Ni, 62Ni, 64Ni), wobei 58Ni mit ≈ 68 % am häufigsten ist. Die Atommasse beträgt 
58.69 u. Nickel ist ein silberweißes Metall und äußerst korrosionsbeständig. Es 
kristallisiert im kubisch flächenzentrierten Gitter (Fm3m Raumgruppe, Gitterkonstante 
3.5283 Å). Unterhalb der Curietemperatur (630 K) ist es ferromagnetisch. Des Weiteren 
wird über eine paramagnetische hexagonale Modifikation berichtet, die aber vermutlich 
in allen untersuchten Fällen als Hydrid, Nitrid, Carbid oder Carbonitrid vorlag [19,21]. 
Kubisches Nickel hat eine Dichte von 8.91 g/cm3. Sein Schmelzpunkt liegt bei 1728 K.  
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Weitere wichtige physikalische und chemische Eigenschaften von Eisen, Cobalt und 
Nickel in makroskopischer Form gibt Tabelle 1 wieder.  
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Tabelle 1: Ausgewählte physikalische und chemische Eigenschaften von Eisen, Cobalt und Nickel.  
 
Nanostrukturierte Metallpartikel von Elementen der Eisengruppe haben sich für die 
Synthese von Kohlenstoff-Nanoröhren gut bewährt. Eine wichtige Eigenschaft dieser 
 17 
Partikel hinsichtlich des Wachstums von Nanoröhren ist die Fähigkeit, 
kohlenstoffhaltige Verbindungen katalytisch zu zersetzen 
.  
Beim Übergang vom makroskopischen Material zu Partikeln im Nanometerbereich 
steigt das Verhältnis von Oberflächenatomen zu inneren Atomen an. Die 
Oberflächenatome sind elektronisch und koordinativ nicht abgesättigt, weshalb ihnen 
eine höhere Reaktivität als Atomen aus dem inneren des Verbandes zukommt. Je kleiner 
die Nanopartikel sind, desto mehr werden ihre physikalischen und chemischen 
Eigenschaften von den Oberflächenatomen bestimmt. Im Vergleich mit dem Bulk-
Material stellen sich unterschiedliche Eigenschaften heraus, z.B. eine deutliche 
Erniedrigung des Schmelzpunktes und höhere Löslichkeiten für Legierungselemente 
wie Kohlenstoff [25]. Auf der Grundlage der Gibbsschen Thermodynamik an 
Phasengrenzflächen stellte Hanszen [26] ein Oberflächen-Model vor, das erlaubt, den 
Schmelzpunkt von isolierten Kügelchen (Radien bis 100 Å) in aufgedampften 
Metallschichten zu berechnen. Es wurde folgende Beziehung zwischen dem 
































Darin entsprechen T0 der Schmelztemperatur von Bulk-Metall, ∆HSchmelz der latenten 
Schmelzwärme, ρs und ρl den Dichten für das Metall im festen und flüssigen Zustand, 
sowie σs und σl den Oberflächenspannungen für das feste und flüssige Metall. Die Abb. 
2.3 zeigt das erwartete Verhalten der Schmelzpunkte für Fe, Co und Ni.  
Eine Erweiterung des Models von Hanszen erfolgte durch Wronski [27], der den 
Zusammenhang zwischen dem Durchmesser von Zinn-Partikeln und der 
Schmelztemperatur experimentell untersuchte, sowie theoretisch interpretierte. Der 
Schmelzpunkt der Nanopartikel (Durchmesser bis 50 Å) ist in guter Näherung an 


































Das Modell berücksichtigt feste Metall-Partikel, die von einer dünnen Schicht des 
flüssigen Metalls umgeben sind. Die Schichtdicke der flüssigen Phase wird durch δ 
ausgedrückt. Neben den im Ansatz von Hanszen verwendeten Variablen geht in Gl. (5) 
noch die Grenzflächenspannung γsl zwischen der festen und flüssigen Phase ein. 
 
 
Abbildung 2. 3: Schmelzpunkt in Abhängigkeit der Partikelgröße, berechnet mit dem Modell von 
Hanszen [26 ], aus den Werten in Tabelle 1. 
 
2.2.2 Das System Metall-Kohlenstoff 
Die hohe Affinität der Eisenmetalle andere Elemente auf Gitterplätzen (substitutionelle 
Elemente) oder Zwischengitterplätzen (interstitielle Elemente) aufzunehmen, erlaubt 
eine Vielfalt an Legierungssystemen. Beispielsweise enthält technisch hergestelltes 
Roheisen neben anderen Legierungsbestandteilen (Si, Mn, P, S) etwa 3.5 – 4.5% 
Kohlenstoff. Bei der Synthese von Kohlenstoff-Nanoröhren nimmt das System Metall-
Kohlenstoff eine Schlüsselposition ein. Für das Wachstum von Nanoröhren ist eine 
hohe Löslichkeit von Kohlenstoff im Metall wünschenswert. Die Elemente der 
Eisengruppe sind in der Lage, große Mengen Kohlenstoff aufzunehmen (Vgl. Tabelle 1) 
und diese je nach Prozessbedingungen wieder auszuscheiden. Die Menge an gelösten 





Eine Abschätzung der Löslichkeit von Kohlenstoff in Übergangsmetallpartikeln mit 

















möglich, wobei mit cparticle und c0 die Löslichkeiten im Partikel und im Bulk-Material, 
sowie mit VMolekül das Volumen eines Metallmoleküls definiert werden [28]. 
 
Die Legierungen des Eisens, Cobalts oder Nickels mit Kohlenstoff sind interstitielle 
Einlagerungsverbindungen. Diesen Strukturen liegt das Konzept von Hägg [29] 
zugrunde, das den Einbau von kleinen, nichtmetallischen Atomen in die oktaedrischen 
Lücken mit einem Radius von 0.414 rm (rm = Metallatomradius) und in die 
tetraedrischen Lücken mit  0.225 rm der dicht gepackten Metallgitter beschreibt. Im 
Falle des Kohlenstoffs besetzen die Atome die Oktaederlücken des kubisch 
flächenzentrierten Metallgitters (Abb. 2.4). Da der Radius der Kohlenstoffatome (0.7 Å) 
größer als der Radius der Oktaederlücken ist, tritt beim Einbau eine Verformung des 
Gitters ein, die sich in einer Erhöhung der Gitterkonstante bemerkbar macht. Im kubisch 
raumzentrierten Metall können Fremdatome die tetraedrischen Lücken (0.291 rm) und 
die Zwischengitterplätze (0.154 rm) zwischen benachbarten Metallatomen besetzen. Die 
Kohlenstoffatome besetzen vorzugsweise die kleineren Zwischengitterplätze (Abb. 2.4), 









Die Atome sind in der Lage unter bestimmten Bedingungen ihre Gitterplätze zu 
verlassen oder zu vertauschen. Solche Vorgänge werden als Platzwechselreaktionen 
bezeichnet. Die Diffusion stellt einen Spezialfall dar, der dadurch gekennzeichnet ist, 
dass durch Teilchentransport in einem System ein Konzentrationsausgleich 
herbeigeführt wird. Damit ein Atom seinen Platz verlassen kann, muss ein gewisser 
Energiebeitrag aufgebracht werden, der als Ablösungsenergie Q bezeichnet wird. Von 
deren Betrag hängt die Häufigkeit der Platzwechsel und damit auch der 
Diffusionskoeffizient D ab. Die Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten in 











expDD 0  
(7) 
 
beschrieben werden [31]. Die Zunahme der Temperatur bewirkt dabei eine Erhöhung 
des Diffusionskoeffizienten. Eine Zusammenstellung der Diffusionskoeffizienten für 
die Selbstdiffusion und die Diffusion von Kohlenstoff in den Metallen der Eisengruppe 
ist in Tabelle 2 gegeben. 
Die im Metallgitter eingelagerten Kohlenstoffatome besitzen eine außerordentlich hohe 
Beweglichkeit. Sie können im Metallgitter wandern, ohne dass gleichzeitig ein 
Platzwechsel von Metallatomen stattfinden muss. Der Diffusionskoeffizient des 
Kohlenstoffs ist meist um drei bis vier Zehnerpotenzen größer als der für die 
Selbstdiffusion des Eisenmetalls. Analysen von Wert und Zener [40] ergaben, dass die 
Diffusion des Kohlenstoffs in α-Fe wesentlich schneller (etwa ein bis zwei 
Zehnerpotenzen) erfolgt als in γ-Fe. Dieses Verhalten steht im Einklang mit der 
geringeren Löslichkeit von Kohlenstoff in α-Fe und der damit verbundenen größeren 
Anzahl von unbesetzten Lücken.  
 
Ist der Diffusionskoeffizient bekannt, kann die Viskosität η für ein Fluid mit der Stokes-









Des Weiteren sind die Oberflächenspannung σ und die Viskosität η durch die 







σ B=  
(9) 
 




D bzw. {D0} 
(m2/s) 
Ref. 
Fe (l) Fe 1873 - 4.91x10-9  
 5.32x10-9  
[32] 
[33] 
γ-Fe (s) Fe 1183 – 1663  285 {2x10-2} [34] 
Co (l) Co 1873 - 4.20x10-9  [33] 
Ni (l) Ni 1873 - 4.38x10-9  [33] 
α-Fe-C (s) 
(0 – 0.9% C) 
C 298 – 1073 86 {2.5x10-6} [34] 
γ-Fe-C (s) 
(0.1 – 1% C) 
C 1000 – 1500  159 {1.2x10-5} [35] 
Fe-C (l) 
(15% C) 
C 1823 - 6.03x10-9 [34] 
γ-Fe-C (s) C 1198 – 1371 157 {6.61x10-5} [36] 
γ-Fe-C (s) C 1123 – 1578 148 {2.34x10-5} [37] 
Co-C (s) 
(0 – 0.7% C) 







Co-C (s) C 723 – 1073 149 {8.12x10-4} [38] 
Ni-C (s) C 1125 – 1372 149 {3.39x10-4} [36] 
Ni-C (s) C 843 – 1123 149 {3.02x10-4} [39] 
Tabelle 2: Übersicht der Diffusionskoeffizienten D und Diffusionskonstanten Do nach Gl. (7)  im festen 
und flüssigen Zustand für das System M-C (M = Fe, Co, Ni). 
 
Die Metalle der Eisengruppe bilden stöchiometrische Carbide der Zusammensetzung 
M3C (Abb. 2.5). Dabei handelt es sich um intermediäre Verbindungen, die bei hohen 
Temperaturen und/oder langsamer Abkühlung in die Elemente zersetzen. Die Stabilität 
ist mit der Besetzung der d-Schalen verknüpft und nimmt innerhalb einer Periode mit 
der Zahl der d-Elektronen ab. Beispielsweise bildet Titan stabile Carbidphasen aus, 




Abbildung 2. 5: Struktur von Fe3C modelliert mit Crystalmaker,  in Anlehnung  an [43]. Die 
Elementarzellen bestehen aus 12 Fe-Atomen (gelb) und 4 C-Atomen (grau). 
 
Im Rahmen dieser Arbeit kommt dem System Eisen-Kohlenstoff eine wichtige 
Bedeutung zu. Die temperaturabhängigen Gefügeänderungen, ihre Anteile und die 
Gefügearten sind aus dem Eisen-Kohlenstoff-Phasendiagramm (Abb. 2.6) zu 
bestimmen [44]. Mit der Aufnahme von Kohlenstoff sind erhebliche Veränderungen des 
Gefüges und der Eigenschaften beim Eisen zu verzeichnen. So nimmt mit steigendem 
Kohlenstoffgehalt die Schmelztemperatur der Fe-C-Legierungen entlang der 
Liquiduslinie ABC ab. Desweiteren wird die A3-Temperatur, unterhalb der die 
Umwandlung von γ-Fe in α-Fe erfolgt, mit zunehmendem Kohlenstoffangebot 
erniedrigt. Die Anwesenheit von Kohlenstoff erweitert somit den Existenzbereich 
homogener γ-Mischkristalle (Austenit). Beim eutektoiden Zerfall der γ-Mischkristalle 
mit einem Kohlenstoffgehalt von 0.8% entsteht bei 996 K ein Gefüge aus 88% α-Fe 




Abbildung 2. 6: Eisen-Kohlenstoff-Diagram für die stabile (Fe-C) und metastabile (Fe-Fe3C) Ausbildung 
des Kohlenstoffs, in Anlehnung an [30,44]. 
 
Die Umwandlung zwischen Austenit und Ferrit erfordert die Umordnung der Fe-Atome 
von kubisch fläschenzentriert zu kubisch raumzentriert. Da innerhalb des kubisch 
flächentrierten Gitters bereits eine kubisch raumzentriert ähnliche Struktur (Abb. 2.7) 
besteht, müssen die Atome zur Umwandlung von einem zum anderen Gitter nur die 
Atomabstände verändern.  
 
 
Abbildung 2. 7: Kubisch raumzentriert-ähnliche Struktur innerhalb des kubisch fläschenzentrierten 
Gitters von Fe. 
 
Kohlenstoffatome die im Austenit eingelagert waren, finden nach der Umwandlung im 
Gitter des Ferrits keinen Platz mehr und müssen hinaus diffundieren. Dieser Vorgang 
wird maßgeblich durch die Abkühlgeschwindigkeit beeinflusst. Der Umwandlungs-
prozess kann mit Hilfe der zeitabhängigen Diffusion des Kohlenstoffs in Abhängigkeit 
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von der Temperatur beschrieben werden. In Zeit-Temperatur-Umwandlungs (ZTU) - 
Diagrammen wird das Umwandlungsverhalten anschaulich dargestellt [45]. Ein ZTU-
Diagramm für die kontinuierliche Abkühlung von Fe mit 0.45% C zeigt Abb. 2.8 [30].  
 
Abbildung 2. 8: Kontinuierliches ZTU-Schaubild eines unlegierten Stahles mit 0.45 % C, in Anlehnung 
an [30]. Die Austenitumwandlung beginnt bei 1013 K nach ca. 4x103s. Bei 963 K sind 60% des Austenits 
in Ferrit umgewandelt. Nach 1.25x104s und 953 K sind die restlichen 40% in Perlit zerfallen. Perlit und 
Bainit bestehen aus Ferrit und Zementit, die Unterschiede bestehen in der Verteilung, Form und Größe 
der Phasen. Martensit ist eine Fe-C-Legierung mit tetragonal verzerrtem krz-Gitter, das durch den 




















2.3 CVD von metall-gefüllten Kohlenstoff-Nanoröhren 
2.3.1 Grundlagen der chemischen Gasphasenabscheidung (CVD) 
Die chemische Gasphasenabscheidung  (CVD, engl. chemical vapor deposition) ist ein 
Verfahren, bei dem flüchtige Ausgangsverbindungen (Precursoren) in einer heterogenen 
Gasphasenreaktion auf der Oberfläche fester Substrate zersetzt werden. Als 
Reaktionsprodukte scheiden sich feste Verbindungen auf dem Substrat ab. Die 
Gasphasenreaktionen und die Eigenschaften der abgeschiedenen Schichten bzw. 
Strukturen werden maßgeblich von den gewählten Prozessparametern (Druck, 
Temperatur, Strömungsverhältnisse, Substrat, Reaktor, Zusammensetzung der 
Gasphase) bestimmt. Unter den CVD-Prozessen werden aber nur solche Prozesse 
zusammengefasst, bei denen die mittlere freie Weglänge λ im Reaktor klein gegenüber 
dem Reaktordurchmesser dR ist [46]. Als wichtige Kenngröße dient hierbei die 





Kn =  
(10) 
Für die CVD-Prozesse gilt allgemein Kn < 1. Die meisten in den CVD-Verfahren 
stattfindenden chemischen Reaktionen sind endotherm und erfordern daher die 
Aufbringung einer Aktivierungsenergie. Nach der Art der Energiezufuhr lassen sich die 
CVD-Prozesse in: 
 
o Thermische CVD 
o Plasma-CVD (PECVD, engl. plasma enhanced CVD) 
o Photo-CVD  
 
einteilen.  
Die thermische Aktivierung des CVD-Prozesses ist das gängigste Verfahren. Es weist 
einen geringen apparativen Aufwand auf und verursacht niedrige Kosten. Die Zufuhr 
der thermischen Energie kann im Kaltwand- oder Heißwandreaktor erfolgen (Abb. 2.9). 
Im Kaltwandreaktor wird nur das Substrat beheizt (z.B. Widerstandsheizung, Induktion, 
Laser oder Mikrowellen), während die Reaktorwand kalt bleibt. Somit erlaubt dieser 
Reaktortyp eine selektive Beschichtung des Substrates. Desweiteren spricht ein geringer 
Verbrauch des Precursors für den Kaltwandreaktor. Nachteilig auf die Abscheidung von 
homogenen Schichten wirkt sich allerdings der hohe Temperaturgradient zwischen 
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Substrat und Reaktorwand aus. Eine Verbesserung der Schichtqualität gelingt im 
Heißwandreaktor. Dieses Prinzip ist am weitesten verbreitet und kam auch in dieser 
Arbeit bei der Synthese von Kohlenstoff-Nanoröhren zum Einsatz. Die thermische 
Energie für den CVD-Prozess wird meist durch Umwandlung von elektrischer Energie 
bereitgestellt und über die Reaktorwand auf die Gasphase, sowie das Substrat 
übertragen. Die Beheizung des Reaktors führt dazu, dass die Reaktorwand 
mitbeschichtet wird. Im Vergleich mit dem Kaltwandprozess ist beim Heißwandprozess 
deshalb ein höherer Verbrauch des Precursors zu verzeichnen. 
 
 
Abbildung 2. 9: CVD-Reaktortypen. 
 
Eine weitere Klassifizierung der CVD-Prozesse erfolgt mit Hilfe des Druckes. Je nach 
angelegtem Druck kann der CVD-Prozess bei Atmosphärendruck (APCVD, engl. 
atmosphere pressure CVD) oder verminderten Druck (LPCVD, engl. low pressure 
CVD) ablaufen. Die letztgenannten Niederdruck-Prozesse ermöglichen es, meist 
gleichmäßigere Schichten als bei Atmosphärendruck herzustellen. Eine Vakuumeinheit 
stellt jedoch einen zusätzlichen technischen und finanziellen Aufwand dar. 
Die Wahl von geeigneten Precursoren ist ein wichtiger Einflussfaktor für die 
Abscheidung qualitativ hochwertiger Schichten. Eigenschaften wie Dampfdruck, und 
thermische Stabilität bestimmen deren Verwendungsmöglichkeiten entscheidend. Je 
nachdem, ob die Elemente für die abzuscheidende Schicht in einem oder mehreren 
Precursoren enthalten sind, spricht man von Einkomponenten- oder Mehrkomponenten-
Systemen. In neuerer Zeit kommen verstärkt metallorganische Precursoren (z.B. 
Metallocene, Metallcarbonyle) zum Einsatz, dann wird auch von MOCVD gesprochen. 
Diese Verbindungen sind klassischen Precursoren (z.B. Elementhalogenide) in ihrer 
Variationsvielfalt deutlich überlegen. Durch gezielte Substitution von Liganden oder 
metallischen Zentren gelingt es, die physikalischen Eigenschaften der Verbindungen 
nahezu maßgerecht zu verändern und an den CVD-Prozess anzupassen. Die 
Verwendung von metallorganischen Verbindungen erlaubt zusätzlich, die 
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Reaktionstemperaturen gegenüber klassischen Prozessen abzusenken. Dieser Trend hat 
sich mit der Entwicklung der Hochtemperatursupraleiter und jüngst mit der Synthese 
von Nanoröhren verstärkt. Der Transport der Precursoren in den Reaktor erfolgt mit 
Hilfe eines inerten Trägergases (Ar oder N2). Flüssigkeiten sind meistens einfacher zu 
handhaben als Feststoffe, weil sie sich besser dosieren lassen. Zur Beladung des 
Trägergases mit Flüssigkeiten dienen thermostatierbare Verdampfer, die auch als 
Bubbler bezeichnet werden (Abb. 2.10). Dabei gelangt ein definierter Trägergasstrom, 
der über eine poröse Membrane in kleine Blässchen dispergiert wurde, durch den 
Precursor und sättigt sich mit dessen Dampf. Feststoffe, wie das in dieser Arbeit 
verwendete Ferrocen wurden meist thermisch in einer separaten Heizzone verdampft 
(Abb. 2.10).  
 
 
Abbildung 2. 10: Dosierung von Precursoren mit Hilfe von Verdampfern. 
 
Die Prozessführung kann statisch oder kontinuierlich erfolgen. Insbesondere wenn es 
darum geht, großflächige Substrate oder Endlos-Substrate zu beschichten, sind 
Anordnungen mit kontinuierlicher Betriebsweise notwendig. Für die Beschichtung von 
Substraten mit Kohlenstoff-Nanoröhren hat sich beispielsweise ein kontinuierlich 
arbeitendes Heißwandreaktorsystem mit Bandverdampfer bewährt [47,48]. 
Die Abb. 2.11 zeigt den charakteristischen Verlauf der Temperaturabhängigkeit von 
CVD-Prozessen. Im Bereich tiefer Temperaturen (I) kann mehr Ausgangsstoff zur 
Substratoberfläche transportiert werden, als wie verbraucht wird. Die Reaktion ist in 











exps A  
(11) 
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Darin entsprechen s der Abscheidegeschwindigkeit, EA der Aktivierungsenergie nach 
Arrhenius und Ak dem präexponentiellen Faktor. Mit zunehmender Temperatur wächst 
die Reaktionsgeschwindigkeit und erreicht ein Plateau (II). In diesem Gebiet ist die 
Reaktionsgeschwindigkeit so groß, dass sich an der Substratoberfläche Verarmungs-
zonen bzw. Grenzschichten bilden. Die Abscheidegeschwindigkeit wird dann durch die 
Diffusion der reaktiven Spezies durch die Grenzschicht bestimmt. Die Abscheiderate j 







Dj =  
(12) 
 
Darin gehen neben dem Diffusionskoeffizienten D, die Gaskonzentration der reaktiven 
Komponente nr und die Dicke der Grenzschicht δG ein. Wird die Temperatur über den 
Bereich II erhöht, kommt es bereits in der Gasphase zur Reaktion (III) und die 
Abscheidegeschwindigkeit nimmt ab. Dieser Vorgang wird als Pulverbildung 
bezeichnet.  
 
Abbildung 2. 11: Ideale CVD-Charakteristik. 
 
Der CVD-Prozess gliedert sich in verschiedene Teilschritte, die neben der chemischen 
Reaktion auf der Substratoberfläche also auch Transportvorgänge und Sorptions-
mechanismen umfassen. Alle Vorgänge die an der Schichtbildung beteiligt sind, 





Abbildung 2. 12: Schematischer Verlauf des CVD-Prozesses [49]. 
 
2.2.2 Precursoren und Eigenschaften 
Als Precursoren bei der Synthese gefüllter Kohlenstoff-Nanoröhren kommt den 
Metallocenen des Eisens, Cobalts und Nickels ein hoher Stellenwert zu. In Tabelle 3 
sind einige ihrer Eigenschaften aufgelistet. 
 










































Tabelle 3: Ausgewählte Eigenschaften der Metallocene von Fe, Co und Ni aus [50]. 
 
Die thermische Stabilität der Metallocene nimmt in der Reihe Ferrocen > Cobaltocen > 
Nickelocen ab. Andererseits ist die Geschwindigkeit der Zersetzung bei Nickelocen am 
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größten. Das Zersetzungsverhalten ist mit der Besetzung der Molekülorbitale verknüpft, 
wobei in den Fällen des Cobaltocens und Nickelocens die antibindenden 
Molekülorbitale im Grundzustand mit ein bzw. zwei Elektronen besetzt sind. Das 
kinetische Verhalten von Metallocenen und deren Zersetzungsprodukte wurde bisher 
wenig untersucht. Im folgenden Abschnitt sollen bisherige Studien über Metallocene, 
mit dem Schwerpunkt auf Ferrocen liegend, vorgestellt werden.  
Für die Untersuchung der thermischen Zersetzung von Ferrocen wurde eine 
manometrische Methode unter stationären Bedingungen in evakuierten Glasampullen 
herangezogen [51]. Darin wird berichtet, dass sich Ferrocen praktisch oberhalb 823 K 
zersetzt. Im Intervall für Ferrocendrücke von 6.6 – 40 kPa bei 823 K gehorcht die 
Dissoziation bis zu einem Umsatz von 25% Ferrocen einem Zeitgesetz erster Ordnung. 
Die thermochemischen Daten zeigen, dass die Zersetzung nach: 
 
)g(HC2)s(Fe)g()HC(Fe 55255 ⋅+→  (13) 
 
erfolgt. Feste Ferrocenprodukte, die Eisen und Kohlenstoff enthalten, können die 
Zersetzung von Ferrocen zusätzlich stimulieren. Der katalytische Effekt der 
Zersetzungsprodukte ist so groß, dass es gelingt, die Kinetik der Ferrocenzersetzung bei 
niedrigeren Temperaturen zu untersuchen. Im Bereich von 673 – 743 K und 
Ferrocendrücken von 12.9 – 243 kPa kann die Zersetzung bis zu einem Umsatz von 
60% mit der Geschwindigkeitskonstante k = 2.15x109exp(-171 kJ·mol-1/RT) s-1 
beschrieben werden [52].  
Ferrocen weicht in der Zusammensetzung der Gasphase von anderen Metallocenen ab. 
Die gaschromatographische Analyse der Zersetzungsprodukte in einem geschlossenen 
Vakuumsystem bei 843 K ergibt Wasserstoff als Hautprodukt, daneben werden Methan 
und geringe Mengen Ethan detektiert. Für Cobaltocen bzw. Nickelocen werden die 
Gasphasen bei 723 K bzw. 613/633 K analysiert. Bei beiden Verbindungen wird 
wesentlich weniger Wasserstoff detektiert als beim Ferrocen. Es treten allerdings neben 
Methan vermehrt höherwertige Kohlenwasserstoffe (hauptsächlich C5H6 und C5H8) auf. 
Dieses Verhalten ist am deutlichsten beim Nickelocen ausgeprägt. Neben den 
gasförmigen Produkten scheiden sich feste Kondensationsprodukte des Fünfring-
Systems (z.B. Naphthalen, Anthracen, Phenanthren,…) und pyrolytische 
Metall/Kohlenstoff-Schichten an den Wänden des Reaktionsgefäßes ab. Zur 
Verringerung des Einflusses von sekundären Reaktionen auf die Gasphasen-
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zusammensetzung verwendeten Dyagileva et al. [52] ein quasi-kontinuierliches System. 
Im wesentlichem entstehen Cyclopentadien (C5H6) und Wasserstoff. Der Vergleich der 
Zersetzungsprodukte im geschlossenen und quasi-kontinuierliches System zeigt, dass 
bei niedrigen Zersetzungsgraden die Hauptreaktionen die Bindungsspaltung- 
Metall/C5H5-Ring und die Dehydrogenierung sind. Letztere Reaktion nimmt in der 
Reihe Nickelocen < Cobaltocen < Ferrocen zu.  
Molekular dynamische Simulationen für die photolytische Dissoziation von Ferrocen 
bei 1000 K und 2000 K bestätigen, dass die Wasserstoffatome aufgrund der geringsten 
Bindungsenergie (hier 492 kJ/mol) im Molekül am leichtesten abgespalten werden [53]. 
Die Berechnungen ergaben jedoch keinen Anhaltspunkt für die Abspaltung des 
Cyclopentadienyl-Rings. Vielmehr begann, nachdem fast alle Wasserstoffatome den 
Molekülverband verlassen hatten, die systematische Spaltung der C-C-Bindungen 
(Bindungsenergie 602 kJ/mol). Im Vergleich mit den Studien von Dyagileva et al. 
fanden die Simulationen von Elihn und Larsson [53] bei wesentlich höheren 
Temperaturen statt. 
Lewis und Smith [54] bestimmten die Geschwindigkeitskonstante für die thermische 
Zersetzung von Ferrocen gemäß Gl. 11 durch Niederdruck-Pyrolyse zu k = 
2.19x1016exp(-382 kJ·mol-1/RT) s-1. Unterhalb von 1120 K beobachteten sie keine 
Zersetzung. Die hohe Aktivierungsenergie legt nahe, das Ferrocen durch Reaktion mit 
Radikalen umgesetzt werden kann. Dormans [55] diskutierte die Dissoziation von 
Metallocenen in verschiedenen Gasatmosphären. Mit Wasserstoff erfolgte die 









Wurde Wasserstoff durch Helium ausgetauscht, blieb die Zersetzung unterhalb1173 K 
aus. In einem CFD-Modelansatz für die Synthese von Kohlenstoff-Nanoröhren aus 
Ferrocen verwendeten Kuwana et al. [56] im Temperaturbereich von 873 – 1073 K eine 
Overall-Geschwindigkeitskonstante für Gl. 11 von k = 1x1014exp(-209 kJ·mol-1/RT) s-1. 
Die Aktivierungsenergie wurde anhand eines numerischen Models für die 
Flammenpyrolyse von Ferrocen ermittelt [57]. 
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Alternativ zu den Metallocenen können die substituierten Derivate (z.B. Alkyl-
Metallocene) für die Synthese gefüllter Nanoröhren eingesetzt werden. Die Bildung von 
amorphem Kohlenstoff steigt jedoch mit zunehmender Kohlenstoff-Kettenlänge des 
Alkyl-Substituenten [58]. 
Die mehrkernige Komplexverbindung Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer 
(C14H10Fe2O4) stellt ebenfalls einen geeigneten Precursor dar [59]. Das 
Eisen/Kohlenstoff-Verhältnis ist bei dieser Verbindung größer als beim Ferrocen und 
spricht für einen höheren Füllungsgrad der Nanoröhren.    
Die Palette der Precursoren lässt sich durch Metall-Carbonyle [60,61], Metall-




Die CVD von Kohlenstoff-Nanoröhren erfordert eine Gasphase, die aktivierte 
Kohlenstoffcluster enthält. Als Kohlenstoffquellen bzw. Precursoren für die Nanoröhren 
dienen häufig Kohlenwasserstoffe, Alkohole, Aromaten, Kohlenstoffmonoxid, 
Fullerene oder fester Kohlenstoff. Metallpartikel mit Größen im Nanometerbereich 
bilden dabei die Nukleationszentren (Katalysatoren) für die Nanoröhren. Das Wachstum 
der Nanoröhren wird durch Übergangsmetalle, insbesondere Eisen, Cobalt und Nickel 
stimuliert. Der Katalysator kann im Gasstrom in den Reaktor überführt werden oder fest 
auf einem Substrat vorliegen. In vielen CVD-Prozessen werden feste Substrate zur 
Abscheidung der Nanostrukturen verwendet. Dabei muss zuerst der Katalysator 
präpariert werden, bevor die eigentliche Synthese der Nanoröhren beginnen kann. Die 
Schichtdicke und die chemische Zusammensetzung des Katalysators auf dem Substrat 
haben maßgeblichen Einfluss auf den Durchmesser, den Vernetzungsgrad 
(Einzelindividuen oder Bündel) und die Flächendichte der Nanoröhren. Große 
Katalysatorpartikel (> 2 nm) führen zum Wachstum von MWCNTs. Wird der 
Durchmesser des Partikels zu groß (einige 100 nm), dann wachsen Kohlenstofffasern. 
Darüber hinaus induzieren unterschiedlich gewählte CVD-Prozessparameter vielfältige 







Abbildung 2. 13: Mögliche Morpholgien von Nanostrukturen, a) Nanohörner [64], b) bamboo-like 
Nanoröhren [65]. 
 
Soll zusätzlich eine kontinuierliche Befüllung der Nanoröhren mit einem Metall erreicht 
werden, müssen dem CVD-System noch metallhaltige Verbindungen oder Metalle in 
elementarer Form zugeführt werden. Bei solchen Prozessen erfolgt die Befüllung 
während des Wachstums der Nanoröhren, daher kommt auch die Bezeichnung in-situ-
Befüllung. Prinzipiell haben sich bei den thermischen CVD-Verfahren, wo die Zufuhr 
der metallhaltigen Precursoren über die Gasphase erfolgt, zwei Synthesewege etabliert.  
Die erste Syntheseroute - die Feststoffmethode, nutzt die Flüchtigkeit der Precursoren 
aus, d.h. die festen Ausgangsverbindungen werden verdampft und im Gasstrom in den 
Reaktor überführt. Bei der zweiten Variante - der Injektionsmethode, wird die 
Löslichkeit der metallhaltigen Precursoren in organischen Lösungsmitteln ausgenutzt. 
Die Lösungen lassen sich in Aerosole zerstäuben und mit einem Trägergas in den 
Reaktor überführen.  
Sen et al. [4] beschrieben die Pyrolyse von Metallocenen und Metallocen/Benzen-
Gemischen in einem Zweizonen-CVD-Reaktor mit der Feststoffmethode (Abb. 2.14). 
Das Metallocen wurde bei 473 K sublimiert und im Argon/Wasserstoff-Gasstrom in den 
Reaktor überführt. Die bei 1173 K synthetisierten Nanoröhren waren partiell mit Metall 
gefüllte MWCNTs, wobei die metallischen Nanodrähte eine Länge bis zu einigen 
Mikrometern erreichen konnten. Mit den Metallocen/Benzen-Mischungen lassen sich 
hohe Ausbeuten an Nanoröhren erzielen. Über die Konzentration des Metallocens in 
den Mischungen konnte der Durchmesser der Nanoröhren beeinflusst werden. Eine 
weitere systematische Untersuchung des Zusammenhanges zwischen der Morphologie 
der Nanostrukturen und den Synthesebedingungen gaben Rao et al. [66]. Zur Synthese 
der Nanoröhren wurden Metallocen/Acetylen-Mischungen bei 1373 K pyrolysiert. Im 
Gegensatz zum Benzen eignete sich Acetylen aufgrund der kleineren Anzahl von 
Kohlenstoffatomen besser für die Synthese von SWCNT. Bei der Synthese fand eine 
Separation der Nanoröhren entlang der Reaktorlängsachse statt. Während sich die 
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partiell gefüllten MWCNTs infolge ihres höheren Gewichtes am Reaktoreingang 
abschieden, wurden die ungefüllten SWCNTs bis zum Reaktorausgang transportiert.  
 
 
Abbildung 2. 14: Apparatur zur Synthese gefüllter Nanoröhren nach der Feststoffmethode [4]. 
 
Die Bildung von SWCNTs konnte mit Cobaltocen und Nickelocen, aber nicht mit 
Ferrocen beobachtet werden. Andererseits erlaubte Ferrocen das gerichtete Wachstum 
von MWCNT-Ensembles an der Reaktorwand. Cobaltocen und Nickelocen gaben nur in 
der Mischung mit Ferrocen ausgerichtete MWCNTs. Neben der Metallocen-Route 
wurde die Pyrolyse von Eisen-Pentacarbonyl/Acetylen-Mischungen vorgestellt [67]. 
Auf diesem Weg war die Darstellung von SWCNT-Bündel und MWCNTs möglich.  
Die katalytische Zersetzung von Ferrocen-Lösungen mit der Injektionsmethode wird 
vielfach eingesetzt, um größere Mengen Nanoröhren herzustellen (Abb. 2.15). Das im 
Vergleich zur Pyrolyse von reinem Ferrocen höhere Kohlenstoffangebot geht zu Lasten 
des Füllungsgrades, so dass meist nur wenige metallische Nanopartikel innerhalb der 
Nanoröhren beobachtet werden können. Als Lösungsmittel eignen sich aromatische 
Verbindungen wie Benzen [68,69], Toluen [70], Xylen [71] oder Mesitylen [72]. Aus 
der Gruppe der aliphatischen Verbindungen fällt die Wahl oft auf n-Hexan [72] oder 
Cylcohexan [73]. Die Synthese der Nanoröhren findet im Temperaturbereich von 823 – 
1373 K statt. Optimale Synthesebedingungen werden vielfach bei ≈ 1173 K gefunden. 
Die Konzentration des Ferrocens wird dabei zwischen 0.2% und 15% variiert. Die 
synthetisierten Nanoröhren wachsen im Ensemble überwiegend gerade und sind parallel 
zueinander orientiert. Die Vorzugsorientierung resultiert aus der hohen 
Wachstumsgeschwindigkeit, die je nach den gewählten Synthesebedingungen bis zu 50 




Abbildung 2. 15: Apparatur für die  Synthese gefüllter Nanoröhren nach der Injektionsmethode [71]. 
 
Darüber hinaus können mehrere metallorganische Precursoren in eine homogene 
Lösung überführt werden, insbesondere wenn es darum geht, Legierungen endohedral 
einzukapseln. Grobert et al. [75] zeigten, dass die Pyrolyse von Nickelocen/Ferrocen-
Benzen-Mischungen günstig ist, um Fe65Ni35 (Invar) gefüllte MWCNTs darzustellen. 
Ebenso gelang es MWCNTs mit einkristallinen FeCo-Füllungen aus 
Ferrocen/Cobaltocen-Toluen-Mischungen abzuscheiden [76]. Eine Zusammenfassung 
verschiedener Syntheserouten und deren CVD-Parameter zeigt Tabelle 4. 
Die bisher beschriebenen Synthesewege verzichteten auf komplizierte 
Substratgeometrien und die Abscheidung der Nanoröhren erfolgte entweder an der 
Reaktorwand (Quarz - SiO2) oder auf Quarz-Substraten. Sehr viele Arbeitsgruppen, die 
sich mit der Synthese von Nanoröhren beschäftigen, verwenden neben SiO2 auch andere 
oxidische Trägermaterialien (z.B. Al2O3 oder Zeolithe) und Silizium. Die für das 
Wachstum der Nanoröhren notwendigen Katalysatorstrukturen werden meist durch 
Bedampfen, Sputtern oder elektrochemische Verfahren auf dem Trägermaterial 
abgeschieden. Die selektive Abscheidung von Nanoröhren, katalysiert durch Fe-
Nanopartikel auf mesoprorösem SiO2-Substraten, stellten Li et al. [81] vor. Ren et al. 
[82] verwendete Glas mit aufgesputterten Ni-Schichten als Substrat. In beiden Fällen 
beschränkte sich die Synthese auf ungefüllte Kohlenstoff-Nanoröhren. Erst Grobert et 
al. [83] gelang es durch alternierende Beschichtung von SiO2-Substraten mit C60 und Ni 
(ingesamt 5 Schichten, beginnend mit C60) und anschließender Temperierung im 
Rohrreaktor (bei 1223 K) nahezu vollständig Ni-gefüllte Nanoröhren darzustellen. Die 
Synthese kam in diesem Fall ohne Zugabe von Kohlenwasserstoffen aus. Eine weitere 
Möglichkeit zur Darstellung von Nanoröhren mit kleinen Außendurchmessern bis hin 
zu SWCNTs besteht in der Abscheidung von mehreren metallischen Schichten auf der 
genannten Trägermaterialien. Beispielsweise verhindert intermediär abgeschiedenes 
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873 – 1073  3710 
Ar 
k.A. k.A. [76] 
Tabelle 4:  Syntheseparameter für die Thermische CVD Fe-, Co- und Ni-gefüllter Kohlenstoff- 
Nanoröhren. Die Abscheidungen  erfolgten  an der Reaktorwand oder auf Quarz-Substraten. 
 
Sollen Nanoröhren mit einer schmalen Durchmesserverteilung synthetisiert werden, ist 
oft eine Vorstrukturierung des Katalysators sinnvoll. Nanoporöses Aluminiumoxid lässt 
sich großflächig und je nach gewählten Anodisierungsbedingungen mit einheitlichem 
Porendurchmesser im Bereich von 20 – 200 nm und genauer Porenperiodizität 
herstellen [86,87]. Nach dem Aufbringen von Metall-Nanodots in die Nanoporen sind 
die Aluminiumoxid-Template zumindest für die Herstellung von MWCNTs geeignet. 
Liang et al. [88] zeigten, dass sich die Aluminiumoxid-Template auf halbleitende 
Materialien wie Si, GaAs und GaN transferieren lassen und die Porenstrukturen mittels 
reaktivem Ionenätzen (RIE) adaptiert werden können.  
Die mit den verschiedenen Substraten (Tabelle 5) beschriebenen Synthesewege reichen 
bis auf wenige Ausnahmen über Kohlenstoff-Nanoröhren mit partiellen Füllungen nicht 
hinaus. In wie weit eine kontinuierliche Befüllung möglich ist, hängt vom 
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Katalysatorangebot auf dem Substrat und in der Gasphase ab. Im Rahmen dieser Arbeit 
sollen Möglichkeiten für kontinuierlich gefüllte Nanoröhren aufgezeigt werden. 
 
Trägermaterial Katalysator Ref. 
Na-Y Zeolith (Si/Al=49.5) 
ZSM5-Zeolith (Si/Al=40) 
AlPO-5-, AlPO-31-Molsiebe 
Co aus Co(NO3)2 [80] 
SiO2/Al2O3 Fe aus Fe2O3 [78] 
SiO2/Al2O3 Fe aus Fe2(SO4)3x7H2O [89] 
Al2O3-Templat Co aus CoSO4x7H2O [90,91] 
MgO/Al2O3 Ni [92] 
Si, SiO2, Al2O3, Metallfolien Fe, Fe/Al, Co [93] 
Silica-Gel (SiO2) Co [94] 
Si (100) + 100 nm SiO2 Fe aus Ferrocen/Xylen [95] 
Si + 1µm SiO2 2 nm Fe, Co od. Ni  [96] 
Si (001) 15.3 nm Ni [97] 
Si (100)  10 nm Al 
+ 1 nm Fe, + 2 nm Mo 
[84] 
Cu-Folie 15 µm Ni aus NiSO4x7H2O [98] 
Tabelle 5:  Übersicht von Substraten für die Thermische CVD von Kohlenstoff-Nanoröhren. 
 
Die thermischen Syntheserouten machen den Hauptanteil unten den CVD-Prozessen zur 
in-situ Herstellung von gefüllten Nanoröhren aus. Plasma-CVD-Prozesse spielten 
bislang nur eine untergeordnete Rolle. Eine effiziente Synthesemethode  für Pd-gefüllte 
Nanoröhren im Mikrowellen-Plasma schilderten beispielsweise Hayashi et al. [99]. Cu-
gefüllte Nanoröhren ließen sich ebenfalls im Mikrowellen-Plasma bei Verwendung von 
Cu-Elektroden darstellen [100]. 
Alternativ zum in-situ-Füllen besteht die Möglichkeit ungefüllte Nanoröhren nach dem 
Öffnen über die flüssige Phase zu befüllen. Nach der Synthese müssen zuerst die Enden 
der Nanoröhren mit stark oxidierenden Säuren (z.B. HNO3)  geöffnet werden. Aufgrund 
der höheren Krümmung und der damit verbundenen schlechteren Orbitalüberlappung 
kommt den Enden eine höhere Reaktivität zu, was letztendlich eine selektive 
Entfernung dieser Bereiche erlaubt.  
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Im zweiten Schritt findet die Befüllung der Nanoröhren mit geschmolzenen Materialien 
[101–103] oder mit Lösungen metallischer Salze [104–106] durch die Kapillarkräfte 
statt. Die Lösungen lassen sich durch Calcinieren in Metalloxide oder Metalle 
überführen. Die Nachteile des Verfahrens bestehen in unerwünschten oxidischen 
Einschlüssen und den oftmals geringen Ausbeuten an Füllmaterial. 
 
2.2.4 Wachstumsmechanismen 
Zunächst wurde versucht experimentelle Beobachtungen mit einfachen theoretischen 
Modellen, die ohne metallische Katalysatorpartikel auskommen, zu erklären. Damit 
sollte die Frage, wann Nanoröhren mit offenen oder geschlossenen Enden auftreten, 
beantwortet werden. Verbleibt die Nanoröhre während des Wachstumprozesses 
geschlossen, so kann das longitudinale Wachstum durch den Einbau von C2-Dimeren 
erfolgen [107]. Die C2-Absorption wird durch pentagonale Defekte an den Enden der 
Nanoröhren unterstützt (Abb. 2.16). Dieses Wachstumsmodell, schließt den 
sogenannten Stone-Wales-Mechanismus ein, bei dem Pentagons an der Spitze in die 
kanonische Position für die C2-Absorption gebracht werden.  
 
 
Abbildung 2. 16: Einbau von C2-Dimeren an den Enden der Nanoröhren [107]. 
 
Berechnungen von Maiti et al. [108] erklärten, wie an der Basis einer wachsenden 
Nanoröhre durch Paare von Adatomen („Hanteln“) Heptagone in Hexagone 
umgewandelt werden (Abb. 2.17). Für die Protrusion des Kohlenstoffs ist eine 
Krümmung des hexagonalen Netzwerkes an der Basis erforderlich, der durch den 
Einbau von Heptagonen erzielt wird. Am Punkt der höchsten Krümmung, dort wo die 
Heptagone lokalisiert sind, ist die Energie für den Einbau der Adatompaare am 
kleinsten. Das geschlossene Wachstum ist bei niedrigen Temperaturen (≈ 1373 K) 
gegenüber dem offenem Wachstum energetisch begünstigt, weil freie Bindungen 
(dangling bonds) vermieden werden.  
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Das Modell vom geschlossenen Wachstum gab jedoch keine Erklärung, warum 
MWCNTs wachsen und demzufolge keine Interpretation für die unterschiedlichen 
Längen der inneren und äußeren Shells. 
 
 
Abbildung 2. 17:  Umwandlung von Heptagonen in Hexagone durch Einbau von C2-Hanteln [108].  
 
Die kontinuierliche Abscheidung von Kohlenstoff auf den geschlossenen Kappen führt 
zu ungeordneten Strukturen in diesen Bereichen, wobei nur eine begrenzte Anzahl von 
Kohlenstoffatomen aufgenommen werden kann. Das unkatalysierte und defektfreie 
Wachstum von SWCNTs ist auf diesem Wege deshalb nicht zu erreichen Bei hohen 
Temperaturen erfolgen Röhrenwachstum und Dickenwachstum gleichzeitig, das einen 
offenen Wachstumsmechanismus favorisiert. Für ein kontinuierliches offenes 
Wachstum müssen hexagonale Struktureinheiten gebildet werden. C2- und C3-
Fragmente, die sich mit den dangling bonds verknüpfen, eignen sich für die Bildung der 
Hexagone. Andererseits können Pentagone und Heptagone eingebaut werden und zu 
einer großen Varietät an Nanostrukturen führen. Damit gelingt es Anomalitäten im 
Wachstum (verzweigtes Wachstum,  multidirektionales Wachstum) zu deuten. Ab initio 
Rechnungen wurden herangezogen, um die strukturelle Stabilität an den 
Wachstumskanten zu untersuchen. Es zeigte sich, dass durch Platzierung von 
zusätzlichen Kohlenstoffatomen in radialer Richtung zu den Wänden der Nanoröhren 
(lip-lip-Wechselwirkungen) eine Stabilisierung der offenen Struktur möglich ist (Abb. 
2.18) [109].  
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Abbildung 2. 18: Stabilisierung offener Nanoröhren durch lip-lip-Wechselwirkungen [109].  
 
Nardelli et al. [110] schlossen aus MD-Simulationen zum Wachstum von DWCNTs, 
dass die Lip-Lip-Wechselwirkungen nicht ausreichen, um die Schließung der 
Nanoröhren zu verhindern. Die Zeit für den Vorgang des Schließens nahm mit dem 
Durchmesser der Nanoröhren zu. SWCNTs mit großem Durchmesser kam 
vergleichsweise eine höhere Stabilität als DWCNTs zu. Im letzteren Fall wurde den  
Lip-Lip-Wechselwirkungen der Transfer von Atomen der äußeren Hülle auf die innere 
Hülle zugeschrieben, das den Verschluss wiederum begünstigte. 
Bei den meisten Wachstumsprozessen sind Metalle involviert und stellen ein 
notwendiges Kriterium für Kohlenstoff-Nanoröhren dar. Deshalb gilt es die Rolle der 
metallischen Katalysatoren, als auch der Trägermaterialien, hinsichtlich des Einflusses 
ihrer chemischen und physikalischen Eigenschaften auf das Wachstum, näher zu 
untersuchen. Ni-Atome, die an den Kanten offener Nanoröhren adsorbieren, sind in der 
Lage die kontinuierliche Bildung von Hexagonen zu katalysieren, während Kohlenstoff 
entlang der Nanoröhrenwände diffundiert [111]. Des Weiteren besteht die Aufgabe der 
Metallatome in der Vermeidung von pentagonalen Defekten. Dazu muss einerseits die 
Adsorptionsenergie der Ni-Atome groß genug sein, um die Desorption zu vermeiden. 
Denn wenn die Bindung zwischen Metall und Kohlenstoff gespalten wird, kann die 
Schließung der Nanoröhren stattfinden. Andererseits ist eine genügend hohe 
Beweglichkeit der Ni-Atome wünschenswert. LDA-Rechnungen an C22-
Graphitfragmenten ergaben an den Arm- und Sesselseiten eine Adsorptionsenergie von 
-6.4 eV pro Ni-Atom, die mit der Bindungsenergie von Kohlenstoffatomen in 
Nanoröhren (4.3 eV) vergleichbar ist (Abb. 2.19). In Metallclustern (≥ 2 Atomen) nahm 
die Adsorptionsenergie mit steigender Atomzahl ab. Die Aktivierungsenergie für die 
Diffusion der Ni-Atome entlang der Nanoröhrenkante war wesentlich kleiner (≈ 1.0 eV) 
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als für die Diffusion des Kohlenstoffs (≈ 2.4 eV). Demzufolge hatten die Ni-Atome eine 
viel größere Mobilität gegenüber den C-Atomen.  
 
 
Abbildung 2. 19: Adsorption von Ni-Atomen an den Arm- und Sesselseiten eines C22-Graphitfragmentes 
[111]. 
 
Das katalytische Metallpartikel muss aber nicht wie in den oben beschriebenen 
theoretischen Studien auf ein oder einige Metallatome reduziert sein. Viel häufiger tritt 
der Fall auf, dass Metallatome und Kohlenstoffatome Legierungspartikel bilden, die bis 
zu einigen 10 nm groß sein können. Hier kommt das Modell von katalytisch aktiven 
Kohlenstoff-Metall-Legierungspartikeln zum tragen.  
Die mechanistischen Vorstellungen gehen auf die Synthese von Si-Whiskern zurück 
[112]. Dabei wurde erstmalig von einem Vapor-Liquid-Solid-Mechanismus (VLS) 
gesprochen. Das Modell in Abb. 2.20 beschreibt die Abscheidung von Si-Whiskern, 
durch thermische Zersetzung gasförmiger SiCl4/H2-Mischungen auf flüssigen 
Goldtröpfchen, die sich auf einem festen Träger befinden.  
 




Die abgeschiedenen Teilchen diffundieren in die Metalltröpfchen und bilden flüssige 
Legierungen. Dieser Vorgang ist mit einer Schmelzpunkterniedrigung verbunden. Nach 
überschreiten der Sättigungskonzentration für die Teilchensorte im Metalltröpfchen 
scheiden sich schließlich feste Strukturen der jeweiligen Teilchensorte aus.  
 
Die Thermodynamik der Oberfläche lässt erwarten, dass Kohlenstoff zur Oberfläche 
segregiert. Dieses Verhalten wird durch einfache Regeln gestützt [113]: 
 
i) In binären Mischungen neigt das Element mit der niedrigeren 
Oberflächenenergie zur Oberfläche zu wandern. Die Oberflächenenergie von 
Graphit (≈ 0.1 J/m2) ist niedriger als die von Übergangsmetallen (> 1 J/m2), 
ii) Haben beide Elemente unterschiedliche Größen, tendiert das in der 
Minderheit zur Segregation (Size-Effekt). 
 
Das Wachstumskonzept der Si-Whisker lässt sich gut auf Kohlenstofffasern und 
Kohlenstoff-Nanoröhren übertragen. Wann Kohlenstofffasern und wann Kohlenstoff-
Nanoröhren erhalten werden hängt entscheidend von der Größe der Metalltröpfchen ab. 
Baker et al. [114] interpretierten das katalytische Wachstum von Kohlenstofffasern auf 
Metallpartikeln. Infolge der hohen Temperaturen (>1273 K) gingen sie von flüssigen 
Metallpartikeln aus. Des Weiteren nahmen sie an, dass sich die als Kohlenstoffquelle 
dienenden Kohlenwasserstoffe exotherm auf den Katalysatorpartikeln zersetzen (als 
Vorderseite bezeichnet). Der Kohlenstoff tendiert dabei an den Seiten (als Rückseite 
bezeichnet) der Partikel endotherm zu akkumulieren (Abb. 2.21). Der 
Temperaturgradient zwischen Vorderseite und Rückseite wird dabei als treibende Kraft 
für die Diffusion von Kohlenstoff im Metallpartikel angesehen.  
 
 
Abbildung 2. 21: Tip-growth und base-growth Wachstumsmechanismus [115]. 
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In einer weiteren Studie über Kohlenstofffasern diskutierten Baker et al. [115] das durch 
Fe, Co und Ni katalysierte Wachstum von Kohlenstofffasern mit Acetylen. Bei 
schwachen Wechselwirkungskräften zwischen dem Trägermaterial und dem Katalysator 
wurden die Katalysatorpartikel von der Oberfläche des Trägermaterials 
wegtransportiert. Dieses Verhalten wurde bereits vorher bei den Si-Whiskern 
dokumentiert [112] und ist als „tip-growth“ bekannt. Umgekehrt verbliebt der 
Katalysator bei starken Wechselwirkungskräften auf dem Trägermaterial. In diesem Fall 
wurde von „base growth“ gesprochen (Abb. 2.21).  
Doch es stellt sich die Frage: Wann ordnen sich die Katalysatoren auf dem Substrat zu 
Inseln? Die Benetzung von Substraten hängt eng mit den Oberflächenenergien für 
Substrat (σS) und Adsorbat (σA), sowie der Substrat-Adsorbat-Grenzflächenenergie 
(γAS) zusammen (Abb. 2.22). Ist die Summe σS – σA – γAS positiv findet die Benetzung 
des Substrates statt (Frank-van der Merwe Prozess). Ist das Vorzeichen negativ, erfolgt 
Inselbildung (Volmer-Weber oder Stranski-Krastanov Prozess). In Analogie dazu kann 
für das Wachstum der Nanoröhren das Kriterium σM – σC – γMC < 0 aufgestellt werden. 
Darin bezeichnen σM und σC die Oberflächenenergien für Metall und Kohlenstoff, sowie 
γMC die Metall-Kohlenstoff-Grenzflächenenergie. Die Benetzung kann durch eine 
diffuse Grenzfläche, die starke Metall-Kohlenstoff-Wechselwirkungen einschließt, 
vermieden werden.  
 
 
Abbildung 2. 22: Frank - van der Merwe Wachstum (links) und Volmer-Weber Inselbildung (rechts) auf 
Substraten [ 115].  
 
Die obigen Wachstumsmodelle von Whiskern und Fasern berücksichtigten nur die 
Diffusion von Kohlenstoff durch das Metall und vernachlässigten die Diffusion des 
Metalls in Kohlenstoff. Die beobachtete Anisotropie im Wachstum und die Ausbildung 
des hohlen Kerns konnte damit nicht vollständig geklärt werden.  
Baird et al. [116] gingen darüber hinaus von einer Assoziation von Metall und 
Kohlenwasserstoffen aus. Die Nukleationsprodukte können auf der Oberfläche der 
Katalysatorpartikel diffundieren, an der Kontaktgrenze zwischen Partikel und 
Trägermaterial dissoziieren und das Wachstum der Kohlenstoffhülle initiieren. Das 
Wachstum erzeugt eine Kraft, die in der Lage ist, das Partikel vom Substrat abzuheben. 
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Der Hohlraum entsteht letztendlich, weil kein Kohlenstoff von der Unterseite angeboten 
wird. 
Einige grundlegende Verhaltensmuster im katalytischen Wachstum der Nanoröhren 
lassen sich mit dem VLS-Model beschreiben. Moderne analytische Methoden und 
bessere Rechenmodelle, erlauben die Modellvorstellungen zum Wachstum der 
Nanoröhren zu präzisieren.  
Anhand von experimentellen Befunden wurden für Ni-gefüllte MWCNT folgende 
mechanistische Vorstellungen in Anlehnung an das VLS-Modell erwogen [83]: 
 
1. Aufbrechen der Ni-Katalysatorschichten bei 548 – 648 K, Reaktion mit C60- 
      Molekülen zu Ni3C beschichteten Ni-Clustern, 
2. Ausscheidung von konzentrischen MWCNTs ab 673 K, Befüllung mit 
flüssigen Ni3C/Ni-Clustern durch Kapillarkräfte, 
3. Treffen große Ni3C/Ni-Cluster auf die geöffnete Röhre, ist eine 
Unterbrechung des Wachstums möglich (erkennbar an hammerförmiger 
Kappe) oder der Kerndurchmesser steigt an und die Nanoröhre wächst 
weiter, bis der Kohlenstoff verbraucht ist, 
4. Fragmente von C60 können ebenfalls eine Durchmesserzunahme bedingen, 
5. Nadelförmige Strukturen mit geschlossenen Kappen entstehen bei instabilen 
Wachstumsbedingungen durch Verknüpfung von dangling bonds. 
 
Ein weiteres VLS-Wachstumsmodell für die Synthese partiell gefüllter Kohlenstoff-
Nanoröhren aus Ferrocen/Xylen-Mischungen postulierten Zhang et al. [74]. In dem tip-
growth Model wird das Wachstum mit einem offenen Ende vorgestellt (Abb. 2.23). Fe-
Nanopartikel können sich auf den offenen Enden abscheiden und einen weiteren 
schnellen Wachstumsprozess starten. Die hohe katalytische Aktivität der Metallpartikel 
erlaubt, Kohlenstoffcluster aus der Gasphase in Graphit umzuwandeln. Während des 
Wachstums der Nanoröhre werden die Metallpartikel deformiert und von Graphit 
umhüllt. Die Adhäsion mit der Wand hindert die Partikel über längere Distanzen 
innerhalb der Nanoröhre zu wandern. Bis sich neue Metallpartikel auf die offenen 




Abbildung 2. 23: Offener tip-growth Wachstumsmechanismus [74]; a) langsames Wachstum; b) 
Deposition eines Metallpartikels auf dem offenem Ende, Beginn des schnellen Wachstums; c) schnelles   
Wachstum und Deformation des Partikels; d) Beendigung der Partikelbewegung und Verlangsamung des 
Wachstums. 
  
Bei der Darstellung von Nanoröhren aus Ferrocen/Benzen-Lösungen waren einige 
Unterschiede hinsichtlich der Lage und der Dimensionen der eingeschlossenen Partikel 
zu sehen [117]. Dabei wurden auch kleine eingeschlossene Metallpartikel beobachtet, 
die keine große Kontaktfläche mit der Wand haben und sich demzufolge auch 
ungehindert innerhalb der Röhre bewegen sollten. Die Abschätzung der plastischen 
Deformation zeigte, dass diese nicht ausreicht, um eine Elongation der Nanopartikel 
herbeizuführen. Als Konsequenz wurde vermutet, dass die Nanoröhren bei diesen 
experimentellen Bedingungen im base-growth Modus wachsen. Ein tip-growth 
Mechanismus bietet keine Möglichkeit, um zusätzliche Katalysatorpartikel 
einzuschließen. Das Röhrenwachstum verläuft wie bei [74] über geöffnete Enden (Abb. 
2.24). Lip-Lip-Wechselwirkungen und die Katalysatorpartikel halten die Nanoröhre 
offen. Durch kontinuierliche Zufuhr von Katalysatormaterial über die Öffnung können 
sich aus sphärischen Partikeln schließlich Nanodrähte bilden. Wenn der Abstand 
zwischen dem offenen Ende der Nanoröhre und den eingeschlossenen Nanopartikeln zu 
groß wird, nimmt infolge der längeren Diffusionswege die Wachstumsgeschwindigkeit 
ab. Darüber hinaus werden mögliche Ursachen für morphologische Veränderungen wie 
Partikelform, Nanoröhren-Durchmessers und der Wachstumsrichtung benannt. 
Demnach können sich Nanoröhren-Embryos, die bereits in der Gasphase entstehen, auf 
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die offenen Enden der Nanoröhren setzen und morphologische Veränderungen 
herbeiführen (Abb. 2.24).  
 
 
Abbildung 2. 24: Interkalation von metallischen Partikeln in Nanoröhren und base-growth Wachstum; a) 
Einbau von kleineren NT-Embryos; b) Einbau von größeren NT-Embryos; c) Änderung in der 
Wachstumsrichtung [117]. 
 
In-situ Diagnostikmethoden beim laser-induzierten Wachstum von SWCNTs 
identifizierten bei hohen Temperaturen Metallatome und C2-Moleküle [118]. Zunächst 
kondensierte Kohlenstoff nach der Verdampfung (nach ca. 100 µs). Danach 
kondensierten die Metallatome und waren in der Lage große Mengen Kohlenstoff zu 
lösen (bis 25% bei ≈ 2300 K).  
Die katalytische Nukleation von SWCNTs wird gut durch das VLS-Model beschrieben, 
dass belegten zumindest die MD-Simulationen von Ding et al. [119]. Ein 
Temperaturgradient ist bei kleinen Metallpartikeln nicht notwendig. Der 
Konzentrationsgradient des Kohlenstoffs wird viel mehr als treibende Kraft für das 
Wachstum der SWCNTs angesehen.  
Ist ein Metallpartikel an der Spitze von Nanoröhren zu sehen, kann ein VLS-ähnlicher 
Mechanismus angenommen werden, postulierten Dai et al. [120]. 
Die Diffusion von Kohlenstoff durch die Katalysatorpartikel ist kein notwendiges 
Kriterium. Sondern es ist völlig hinreichend für das Wachstum der Nanoröhren, wenn 
Kohlenstoff entlang der Metall-Kohlenstoff-Grenzfläche transportiert wird, vermuteten 
Helveg et al. [92]. 
Louchev [35] argumentierte, dass das Wachstum hauptsächlich durch die 
Oberflächendiffusion adsorbierter Kohlenstoffatome auf den lateralen Grenzflächen der 
Nanoröhren zustande kommt (Abb. 2.25). Das heißt, nach der Bildung eines 
Nukleationskeimes (übersättigtes Metallpartikel), erfolgt das schichtweise Wachstum 
der Nanoröhren durch Oberflächendiffusion. Ursache dafür ist ein gegenüber der 
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Volumendiffusion des Kohlenstoffs im Metall um ca. 3 – 4 Zehnerpotenzen größerer 
Diffusionskoeffizient für die Oberflächendiffusion des Kohlenstoffs.  
 
 
Abbildung 2. 25: Durch Oberflächendiffusion gesteuertes Wachstum einer Nanoröhre [35]. 
 
Einige Arbeitsgruppen [121,122] konnten SWCNTs und Nanofasern bei Temperaturen 
unterhalb von 873 K darstellen. In diesem Temperaturbereich liegen die 
Katalysatorpartikel überwiegend fest vor, so dass sich der VLS-Mechanismus nicht 
mehr anwenden lässt. Diffusionsprozesse des Kohlenstoffs an der Oberfläche der 
Katalysatorpartikel bestimmen das Wachstumsgeschehen.   
Dennoch sind verschiedene Fragen im Wachstum noch nicht vollständig geklärt: Was 
ist die Rolle des Metallkatalysators? Ist er aktiv auf atomarer Ebene oder als Cluster, ist 
er flüssig oder fest? Was ist die katalytische Reaktion? Welche Rolle spielt die 
Temperatur? Um Antworten auf diese Fragen zu erhalten, bedarf es detaillierter 
Untersuchungen der jeweiligen Systeme. Insbesondere weitere in-situ-Analysen würden 
helfen, die mechanistischen Vorstellungen zu erweitern.   
 
2.2.5 Strukturanalytik der Füllungen 
Bislang wurde das System Fe-C in Studien über Kohlenstoff-Nanoröhren am 
umfassendsten untersucht. Die nachfolgenden Ausführungen sollen sich aufgrund der 
großen Relevanz für die vorliegende Arbeit auf dieses System beschränken. 
XRD-Untersuchungen an Fe-gefüllten Nanoröhren belegten die Anwesenheit von α-Fe, 
γ-Fe und Fe3C [123], (Abb. 2.26). Den Hauptanteil macht im Allgemeinen das kubisch 
raumzentrierte α-Fe aus.  
HRTEM-Analysen ergaben darüber hinaus, dass es sich bei den Einschlüssen in den 
meisten Fällen um Einkristalle handelt. Jin-Phillipp und Rühle [124] fertigten 
Ultramikrotomschnitte von Fe-gefüllten Nanoröhren an und untersuchten die 
Phasengrenzfläche zwischen Graphit und α-Fe. Sie beobachteten eine leichte elastische 
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Relaxation des Fe-Gitters an der Grenzfläche und postulierten eine Wechselwirkung 
zwischen den 3d-Orbitalen des Eisens und den Orbitalen des Kohlenstoffs. EELS-
Untersuchungen bestätigten diesen Trend, der anhand einer Verschiebung des π*-Peaks 
der Kohlenstoff K-Kante um 0.2-0.4 eV zu höheren Werten sichtbar wurde. Da die 
verwendeten Nanoröhren eine hohe Zahl an Defekten aufwiesen, muss aber noch 




Abbildung 2. 26: Röntgendiffraktogramme Fe-gefüllter CNT Pulverproben (a) und von auf Substraten  
     gewachsenem CNT-Material (b+c) [123]. 
 
Die CVD von Ferrocen/Xylen-Mischungen bei 973 K führte zu Nanoröhren mit einem 
hohem Anteil von Partikeln aus γ-Fe (≈ 40% der Nanopartikel) [125]. Als Argument für 
die großen Mengen γ-Fe wurde der enge Kontakt der Kristalle mit der Graphithülle 
angenommen, der eine Umwandlung zu α-Fe unter Volumenvergrößerung verhindert. 
An den Enden der Nanoröhren waren überwiegend Einschlüsse von α-Fe und Fe3C zu 
verzeichnen. Die SAED-Analysen ergaben Vorzugsorientierungen der Einkristalle 
gegenüber der Nanoröhren-Längenachse. Dabei waren die (001)- oder (111)-Ebenen des 
α-Fe bzw. die (110)-Ebene des γ-Fe parallel zu den Wänden der Nanoröhren 
ausgerichet. Temperungsexperimente im Bereich von 1173 – 1873 K in 
Inertgasatmosphäre und mit definierten Abkühlgeschwindigkeiten belegten, dass der 
Gehalt an γ-Fe mit der Temperatur vergrößert werden kann [126]. Bei Temperaturen 
von bis zu 1193 K blieb das Verhältnis zwischen den Anteilen von α-Fe und γ-Fe 
konstant, d.h. eventuell in γ-Fe umgewandelte Partikel konnten sich beim Abkühlen in 
α-Fe zurückverwandeln. Oberhalb von 1193 K nahm der Anteil an γ-Fe stetig zu. 
 50 
Gleichzeitig wurde ein Anstieg der Gitterkonstanten beobachtet, der mit einer erhöhten 
Aufnahme von Kohlenstoff korrelierte. Mit der Anreicherung von Kohlenstoff in γ-Fe 
sank der Schmelzpunkt und die unterkühlte γ-Fe-Phase konnte stabilisiert werden. Nach 
dem Abkühlen fand deshalb keine Phasentrennung von γ-Fe in α-Fe und Fe3C statt. 
Schaper et al. [127] führten in-situ Temperungsexperimente im TEM bei ca. 1148 K mit 
aus Fe-Phthalocyanin synthetisierten Nanoröhren durch. In den Nanoröhren 
eingeschlossenes Fe3C wies deutlich vergrößerte Gitterparameter gegenüber reinem 
Fe3C auf (in (101)-Richtung 3.74 Å, in reinen Phasen 3.38 Å). Während der Temperung 
schieden die Fe3C-Partikel Kohlenstoff aus. Dieses Verhalten ist ein Indiz für große 
Mengen an gelösten Kohlenstoff. Bei etwa 1133 K begannen die Carbidphasen im 
Elektronenstrahl zu schmelzen. Für Fe3C in Nanoröhren, die aus einer Mischung von 
Ferrocen und Anthracen synthetisiert wurden, ergab sich dagegen eine bevorzugte 
parallele Orientierung der (010)-Netzebenen des hergestellten Carbids zur (002)-
Netzebene der Graphithülle [127]. 
Für die quantitative Analyse der einzelnen Phasen wurde bisher die Mößbauer-
Spektroskopie herangezogen. Prados et al. [128] nahmen Mößbauerspektren in 
Transmission von Nanoröhren auf, die aus Ferrocen/C60-Mischungen bei 1323 K 
synthetisiert wurden. Bei Raumtemperatur ergab sich eine Zusammensetzung von 55% 
α-Fe, 22% γ-Fe und 23% Fe3C. Mit abnehmender Temperatur bis 18 K wurde ein 
deutlicher Anstieg der Linienbreite des Singuletts von γ-Fe beobachtet. Das Verhalten 
wurde mit Hilfe von ergänzenden Magnetisierungsmessungen auf eine 
Austauschkopplung zwischen ferromagnetischen α-Fe und antiferromagnetischen γ-Fe 
zurückgeführt. Als Konsequenz schlugen die Autoren eine auf den Querschnitt der 
Nanoröhre bezogene schichtweise Verteilung der Phasen vor, d.h. der Kern aus α-Fe ist 
umhüllt von γ-Fe, dann Fe3C und schließlich von Graphit der Nanoröhre. Die 
pyrolytisch bei 1123 – 1173 K aus Ferrocen hergestellten Nanoröhren wiesen je nach 
Probenposition im Rohrreaktor unterschiedliche Zusammensetzungen auf [129]. An der 
Reaktorwand dominierte α-Fe (84%) über γ-Fe (7 – 9%) und Fe3C (7 – 9%). 
Nanoröhren, die bei 1133 K auf oxidierten Si-Substraten abgeschieden wurden, 
enthielten 59 – 70% α-Fe, 23 – 32% γ-Fe und 0 – 8% Fe3C (Abb. 2.27a). 
Unterschiedliche Abkühl-geschwindigkeiten wurden als Ursache für die Variation in 
der Phasenzusammensetzung angeführt. Im oberflächenselektiven CEMS-Modus (Abb. 
2.27b), wiesen die zugehörigen Mößbauerspektren außerdem einen höheren Gehalt an 
γ-Fe als in den Transmissionsspektren auf.  
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Die Durchmesser der Nanodrähte betrugen 5 – 40 nm und waren mit denen von [128] 
identisch, obwohl die Pyrolysetemperatur über 150 K niedriger lag. Im Gegensatz zu 
den Resultaten von [128] und [130] ergaben die Tieftemperaturmessungen eine 
vernachlässigbar kleine Austauschkopplung zwischen α-Fe und γ-Fe, daher war das von 




Abbildung 2. 27: Mößbauerspektren von gerichteten Fe-gefüllten MWCNTs auf Si/ SiOx- Substraten; a) 
Transmissionspektrum; b) CEMS- Spektrum [129]. 
 
Die bisherigen Strukturuntersuchungen unterstützten das Modell der Lösung von 
Kohlenstoff in metallischen Nanopartikeln. Bislang liegen allerdings noch keine 
detaillierten Studien über den Zusammenhang zwischen den CVD-Prozessbedingungen, 
der Phasenzusammensetzung, der Phasenverteilung und der Phasenorientierung bei der 









2.4 Magnetismus in Nanodrähten 
2.4.1 Grundlagen 
Die magnetischen Eigenschaften eines Festkörpers werden maßgeblich durch die 
Wechselwirkungen zwischen den Elektronen beeinflusst. Besteht keine oder eine sehr 
schwache Wechselwirkungen zwischen benachbarten Atomen im Kristallgitter, ergibt 
sich ein System von an den Gitterplätzen lokalisierten magnetischen Momenten mit 
beliebiger Orientierung. Hier verhält sich das System paramagnetisch. 
Ferromagnetische Systeme zeichnen sich dadurch aus, dass sich die magnetischen 
Momente aller Atome untereinander parallel ausrichten und zu einer spontanen 
Magnetisierung des Kristalls führen. Damit die Spins benachbarter Atome miteinander 
in Wechselwirkung treten und ordnen können, müssen sich die Wellenfunktionen der 
3d-Elektronen benachbarter Atome überlappen. Ein interatomarer Zusammenhang 
zwischen den Spins erfolgt durch die Austauschwechselwirkung. Bei paralleler 
Spinorientierung hindert die abstoßende Wechselwirkung zwischen den Elektronen sich 
anzunähern (Pauli-Prinzip) und die potentielle Energie wird abgesenkt. Andererseits 
müssen Elektronen in unbesetzte Zustände oberhalb der Fermienergie befördert werden, 
dass eine Erhöhung der kinetischen Energie bewirkt. Ein spontan magnetisierter 
Zustand kann sich ausbilden, wenn die Erniedrigung der potentiellen Energie den 
Mehraufwand an kinetischer Energie überwiegt, dies wird durch das Stoner-Kriterium 
ausgedrückt [18]: 
 
( ) 1ENI F >⋅ . (15) 
 
Darin entsprechen I dem aus der Austauschwechselwirkung berechnetem Stoner- 
Parameter und N(EF) der Zustandsdichte an der Fermigrenze.  
Ferromagnete sind unterhalb der magnetischen Ordnungstemperatur (Curie-
Temperatur) spontan magnetisiert oder lassen sich durch ein äußeres Magnetfeld 
magnetisieren. Dennoch bleibt ein Ferromagnet, der unterhalb der Curie-Temperatur 
abgekühlt wird ohne äußeres Feld unmagnetisch. Dieses Verhalten wird durch eine 
Vielzahl kleiner Volumenbereiche des Kristalls (Domänen oder Weiß’sche Bezirke) 
ermöglicht, in denen die spontane Magnetisierung verschiedene Richtungen aufweist. 
Im Festkörper kompensieren sich die magnetischen Momente der magnetisierten 
Bereiche nach außen hin. Die Anordnung der Domänen und die Änderung der 
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Magnetisierung durch äußere Magnetfelder kann mit Hilfe der Magnetisierungskurve 
verstanden werden (Abb. 2.28).  
 
Abbildung 2. 28: Schematische Darstellung der Hysteresekurve eines Ferromagneten. 
 
Wird von einem unmagnetischen Zustand ausgehend ein äußeres Magnetfeld der 
Feldstärke H angelegt und stetig erhöht, so ändert sich die Magnetisierung M des 
Ferromagneten. Oberhalb eines gewissen Wertes für die Feldstärke 
(Sättigungsfeldstärke Hs) stellt sich ein Maximalwert für die Magnetisierung ein, der als 
Sättigungsmagnetisierung Ms bezeichnet wird. Nach Abschalten des äußeren 
Magnetfeldes verbleibt die Remanenz Mr. Um die Magnetisierung wieder auf Null 
abzusenken, ist ein Koerzitivfeld (Gegenfeld) der Feldstärke Hc notwendig. 
Insbesondere bei magnetischen Nanodrähten sind die Werte von Hc, Hs und Ms stark 
von deren Größe und Form, sowie der Orientierung des angelegten magnetischen Feldes 
abhängig. Bei den in dieser Arbeit von Fe-gefüllten Nanoröhren aufgenommenen 
Hysteresekurven dient meist das magnetische Moment pro Fläche m/A als Bezugsgröße 












Der Ausdruck berücksichtigt die Anzahl N der Nanodrähte pro Flächeneinheit und 
deren Volumen VD. 
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2.4.2 Anisotropien in Nanodrähten 
Die magnetischen Momente sind bestrebt, sich so zu ordnen dass die Gesamtenergie in 
einem ferromagnetischen System möglichst minimal wird. Prinzipiell lassen sich aus 
solchen energetischen Betrachtungen auch die Magnetisierungskurven berechnen. Die 
Gesamtenergie E eines Ferromagneten setzt sich aus der Austauschenergie Eex, der 
Zeeman-Energie EH, der magnetoelastischen Energie EEA, der magnetokristallinen 
Energie Eca und der Streufeldenergie ED zusammen [131]: 
 
DcaEAHex EEEEEE ++++= . (17) 
 
Die beiden letzten Terme in Gl. 17, die magnetokristalline Energie und die 
Streufeldenergie geben Ansätze für die Interpretation der magnetischen Eigenschaften 
nanostrukturierter Materialien in Abhängigkeit der kristallographischen Orientierung 
und der Form. Sie werden im Folgenden ausführlicher diskutiert.  
 
Magnetokristalline Anisotropie 
Aufgrund der Anordnung der Atome in kristallinen Materialien ist die Magnetisierung 
ohne äußeres Feld entlang bestimmter kristallographischer Orientierungen energetisch 
bevorzugt. Diese Vorzugsorientierungen werden als leichte Magnetisierungsrichtungen 
bezeichnet. Soll der Ferromagnet in eine andere Richtung magnetisiert werden, muss 
zusätzliche Energie, die magnetokristallline Anisotropie Eca, aufgebracht werden. Für 

































beschrieben [132]. Darin korrespondieren K0, K1 und K2 mit den Anisotropiekonstanten 
und θ1, θ2 und θ3 mit den Winkeln zwischen den Magnetisierungsrichtungen und den 
drei Kristallachsen. K0 ist unabhängig vom Winkel und kann vernachlässigt werden, 
wenn der Energieunterschied auf unterschiedlichen kristallographischen Orientierungen 
beruht. K2 ist in vielen Fällen sehr klein und deshalb ebenfalls vernachlässigbar. Je nach 
Vorzeichen von K1 ergeben sich für den kubischen Kristall verschiedene 
kristallographische Vorzugsrichtungen. Für K1 > 0 ist Eca in der (100)-Ebene minimal. 
Im Fall für K1 < 0 ist die (111)-Ebene die am leichtesten zu magnetisierende Achse.  
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Der Unterschied in der magnetokristallinen Energie zwischen der (100)- und der (111)-
Ebene entspricht dann K1/3. 
 
Formansiotropie 
Die Formanisotropie eines Ferromagneten ist aus der Streufeldenergie eines isolierten 
Ferromagneten zugänglich. Nichtssphärische Objekte wie ideal zylinderförmige 
Nanodrähte weisen eine uniaxiale Anisotropie entlang der Längsachse auf, d.h. die 
Längsachse ist gegenüber der kurzen Achse (senkrecht zur Längsachse) die leichter zu 
magnetisierende Richtung.  
Ist ein Nanodraht magnetisiert und hat einen magnetischen Nord- und Südpol, dann 
verlaufen die magnetischen Feldlinien außerhalb des Nanodrahtes vom Nordpol zum 
Südpol. Innnerhalb des Nanodrahtes verlaufen die Feldlinien vom Nordpol zum Südpol 
und damit entgegengesetzt zur Magnetisierung des Materials (Abb. 2.29). Deshalb neigt 
das magnetische Feld (Demagnetisierungsfeld Hd) innerhalb des Nanodrahtes dazu, das 
Material zu demagnetisieren. Das Demagnetisierungsfeld und die  Magnetisierung sind 
wie folgt miteinander verknüpft: 
 
 
Abbildung 2. 29: Streufeld eines magnetisierten Stabmagneten. 
 
sdd MNH −= . (19) 
 





sdD MNE −=  
(20) 
 
zugänglich. Der Demagnetisierungsfaktor Nd ist von der Form des Nanodrahtes 
abhängig. Eine genaue Berechnung von Nd ist nur für ellipsoidförmige Strukturen, bei 
denen eine homogene Magnetisierung erfolgt, möglich.  
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Für einen Ellipsoid mit den Achsen a, b, c gilt für die richtungsabhängigen 
Demagnetisierungsfaktoren  Na, Nb, und Nc: 
 
4πNNN cba =++ . (21) 
 
In der Abb. 2.30 wird der Zusammenhang zwischen dem Demagnetisierungsfaktor und 
dem Aspektverhältnis c/a eines gestreckten Ellipsoids (c > a = b) aufgezeigt. 
Beispielsweise kann für Ellipsoide mit Aspektverhältnissen >10, wie sie auch typisch 
für die in dieser Arbeit verwendeten Nanodrähte in Kohlenstoff-Nanonröhren sind, das 
notwendige magnetische Feld für die Ausrichtung der Magnetisierung senkrecht zu 







Abbildung 2. 30: Demagnetisierungsfaktoren für einen gestreckten Ellipsoid, in Abhängigkeit des 
Aspektverhältnisses [131].  
 
Wie bereits erwähnt, zeichnet sich der ferromagnetische Festkörper durch eine Vielzahl 
von Domänen aus, wodurch die Streufeldenergie minimiert wird (Abb. 2.31a). In sehr 
kleinen Partikeln oder nanoskaligen Volumenelementen können sich auch eindomänige 
Konfigurationen mit homogener Magnetisierung ausbilden, vorausgesetzt deren Radius 
übersteigt einen kritischen Wert nicht (Abb. 2.31b). Für ein gestrecktes Ellipsoid lässt 


































Neben den schon bekannten Größen gehen in die Gl. 22 die Austauschenergiekonstante 
Aex und die Gitterkonstante a1 (Abstand nächster Nachbarn) ein. 
Nanodrähte mit sehr kleinen Durchmessern können sich superparamagnetisch verhalten 
(Abb. 2.31c), d.h. in diesem Fall wird die Energiebarriere für das Umschalten durch das 
Streufeld kleiner als die thermische Energie. Mit anderen Worten sind thermische 
Fluktuationen in der Lage, die Magnetisierung von einer stabilen Richtung in eine 




Abbildung 2. 31: Magnetische Konfiguration eines Nanodrahtes in Abhängigkeit des Drahtradiuses. 
 
Die bisherigen Betrachtungen gelten für einen einzelnen Ferromagneten, der einen 
großen Abstand zu benachbarten Ferromagneten aufweist und nicht mit ihnen in 
Wechselwirkung tritt. Sind die Abstände zwischen den Magneten klein, dann 
beeinflusst ein Ferromagnet mit seinem Streufeld die benachbarten Magneten (Abb. 
2.32). Die Streufelder der Nachbarmagneten summieren sich in diesem Fall zu einem 
Gesamtstreufeld ∑HD,i. Liegt ein äußeres Magnetfeld Hex an, so wirkt auf den einzelnen 










Abbildung 2. 32: Die Streufelder zweier magnetisierter Stabmagneten induzieren im mittleren 
Ferromagneten ein Magnetfeld HD, das dem äußeren Feld entgegen wirkt. 
 
Die Abschätzung des mittleren Streufeldes HD für das Magnetstabensemble erfolgt 
unter Einbezug der Länge L des Magneten, des Drahtdurchmessers di, sowie des 











H = . 
(24) 
 



















4.2 – 5.3 
 
   0 – 2.0  
Austauschenergiekonstante Aex 
(10-11 J/m) [136-138] 
 
0.3 – 2.0   




2.4.3 Mechanismen der Ummagnetisierung 
Für Nanopartikel und Nanodrähte im Eindomänen-Regime basiert die Beschreibung der 
Magnetisierungsumkehr (Drehung der Magnetisierung entlang der Längsachse um 
180°) klassisch auf der kohärenten Rotation (Stoner-Wohlfarth-Model) und dem 
curling-Model. Das Umkehrverhalten wird dabei durch die Konkurrenz von 




Abbildung 2. 33: Umkehr der Magnetisierung durch a) kohärente Rotation oder b) curling. 
 
 
Im Stoner-Wohlfarth-Model [139] bleiben alle magnetischen Momente parallel 
zueinander und rotieren gemeinsam aus der leichten Achse in die neue Orientierung. 
Dabei wird die Austauschenergie Eex auf Kosten der Streufeldenergie ED minimiert. Die 
Gesamtenergie des Systems setzt sich aus der Streufeldenergie ED und der Zeeman-






u cosθHM)θ(θsinKE −−= . (25) 
 
Mit θ1 bzw. θ0 werden die Winkel zwischen dem externen Magnetfeld und der 
Magnetisierung bzw. der leichten Magnetisierungsachse symbolisiert. Die 
Formanisotropiekonstante Ku nimmt für ein gestrecktes Ellipsoid mit hohem 
Aspektverhältnis den Wert πMs
2 an. Die Gesamtenergie wird minimal, wenn gilt: 
 










Für die Änderung der Magnetisierungsrichtung von θ0 = 0° in θ0 = 180° lässt sich das 







H = . 
(27) 
 
Charakteristisch für das Stoner-Wolfarth-Model ist, dass keine Abhängigkeit zwischen 
dem Umkehrfeld und der Größe des Nanopartikels oder Nanodrahtes besteht.  
 
Beim curling-Model richten sich die magnetischen Momente nicht parallel aus, sondern 
bilden Wirbelstrukturen an den Enden der Nanodrähte aus [140]. Im Unterschied zum 
Stoner-Wohlfarth-Model wird die Streufeldenergie ED zu Lasten der Austauschenergie 
Eex minimiert. Der Übergang von kohärenter Rotation zu curling im Eindomänenregime 











Der Vorfaktor q korreliert mit der kleinsten Lösung der Bessel-Funktion und ist vom 
Aspektverhältnis des Nanodrahtes abhängig. Für einen unendlich langen, elliptischen 
Nanodraht (q = 1.84, Na = 2π) gilt vereinfacht r0 ≈ sM/exA . 
Das Umschaltfeld Hu, curling für ein unendlich langes, gestrecktes Ellipsoid mit dem 
















3. Experimenteller Teil 
3.1 Aufbau der CVD-Anlage 
Für die Darstellung der gefüllten Nanoröhren wurde eine CVD-Anlage zur thermisch 
induzierten chemischen Gasphasenabscheidung bei Atmosphärendruck verwendet. Die 
Apparatur war für die stationäre Beschichtung von Substraten nach der 
Feststoffmethode konzipiert.  
Den schematischen Aufbau der CVD-Anlage zeigt Abb. 3.1. 
 
 
Abbildung 3. 1: Schematischer Aufbau der verwendeten CVD-Anlage. 
 
Die wichtigsten Komponenten der gezeigten Versuchsanlage sind: 
 
o Gasversorgung und Gassflussdosierung 
o Verdampfersystem mit Temperaturkontrolle (Feststoffverdampfer mit 
metallorganischer Verbindung, optional Flüssigkeitsverdampfer mit TEOS) 
o CVD-Heißwandreaktor (Quarzrohr und Ofen mit elektronischer Steuerung) 
o Substrate (je 1x1 cm2) 
o Abgassystem (optional mit Vakuumpumpe) 
 
Die für den Betrieb der CVD-Anlage benötigten Gase (Ar, H2 - Reinheit 5.0) wurden 
über kalibrierte Gasflussregler (MFC) dosiert. Der Heißwandreaktor bestand neben dem 
Ofen aus einem ein Quarzrohr von 1.0 m Länge und 4 cm Außendurchmesser. Bei der 
Synthese der Nanoröhren wurde ein weiteres Quarzrohr (0.8 m lang, 3.2 cm 
Innendurchmesser, 3.5 cm Außendurchmesser) im Reaktor positioniert. Diese 
Vorgehensweise verhinderte Abscheidungen am Quarzrohr des Reaktors und erlaubte 
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nach der Reinigung des Innenrohres ähnliche Abscheidungsbedingungen wie im 
vorangegangenen Versuch. Die für die Abscheidung der Nanoröhren verwendeten 
Substrate wurden auf einem Quarzträger im Innenrohr platziert. Die genaue Lage der 
Substrate im Reaktor ist in Abb. 3.2 dargestellt. 
 
 
Abbildung 3. 2: Aufbau und Geometrie des CVD-Reaktors.   
 
Für die Durchführung reproduzierbarer Experimente galt es zunächst den 
Temperaturverlauf im Ofen zu messen. Die Temperaturerfassung in horizontaler 
Richtung erfolgte mit einem kalibrierten Pt/Rh/Pt-Thermoelement. Dabei wurde die 
Eintrittsöffnung des CVD-Ofens als Nullpunkt der Längenachse festgelegt. Die 
Registrierung der Messwerte erfolgte in Schritten von 1 cm. Es ergaben sich die in der 
Abb. 3.3 dargestellten Temperaturprofile.  
 
Abbildung 3. 3: Temperaturprofile im CVD-Ofen.  
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Daraus ist ersichtlich, dass die Solltemperatur (± 3 K) nur in der Ofenmitte erreicht 
wird. Im vorderen Bereich des Ofens (0 – 6 cm), wo sich die Substrate befinden, steigt 
die Temperatur stetig an. Einem Substrat mit 1 cm Kantenlänge, wird anhand des 





o Spülen der CVD-Anlage mit Ar (300 sccm, 15 min)  
o Precursor (100 – 400 mg; bei 10 min Versuchsdauer: 100 mg) und Substrate im 
Innenrohr positionieren 
o Spülen der CVD-Anlage mit Ar (300 sccm, 10 min), Beheizen der 
Gaszuleitungen am Reaktoreingang (393 K) 
o Einstellen des Ar-Gasvolumenstroms 
o Aufheizen des Sublimationsofens auf Solltemperatur  
o Aufheizen des Reaktors auf die gewählte Temperatur, wenn das Thermoelement 
über den Precursor 333 K erreicht hat 
o Der Reaktor hat die Solltemperatur erreicht. Prozessbeginn, wenn das 
Thermoelement über dem Precursor 373 K anzeigt: Verschiebung des 
Sublimationsofens zum Precursor (genau in der Mitte) und Zeitnahme 
o nach Zeitablauf: Reaktor und Sublimationsofen sofort abstellen, Precursorzone 
im Luftstrom Abkühlen (in ca. 3 min von Solltemperatur auf 373 K) 
o Reaktor auf < 773 K abkühlen lassen (30 K/min), dann im Luftstrom auf 











3.2 Precursoren und Substrate 
In der vorliegenden Arbeit diente hauptsächlich Ferrocen (Hersteller: ACROS, 
Reinheit: 98%) als Precursor für die Darstellung von Fe-gefüllten Nanoröhren. 
Alternativ wurde die Synthese aus der zweikernigen Komplexverbindung 
Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer ([(C5H5)Fe(CO)2]2, Smp. 467 K, Hersteller: 
ACROS, Reinheit: 99%) vorgestellt (Abb. 3.4). Vor dem Einsatz wurden alle 
Precursoren durch Sublimation gereinigt. Da es sich bei den genannten Verbindungen 
um Feststoffe handelt, erfolgte die Beladung des Trägergases im Feststoffverdampfer 
(Kapitel 2.2.1). 
Für die Bestimmung des Stoffmengenflusses ist die Kenntnis des Precursor-
Partialdruckes erforderlich. Für die Metallocene ist der Sublimationsdampfdruck pi aus 







plg +−= . 
(30) 
 
Die Koeffizienten Ai und Bi der Metallocene des Eisens, Cobalts und Nickels 
verdeutlicht Tabelle 7. Die dazugehörigen Dampfdruckkurven der Metallocene sind in 
Abb. 3.5 erfasst.  
 
Verbindung Ai Bi 
Ferrocen 9.9 3630 
Cobaltocen 11.1 3990 
Nickelocen 10.5 3790 
Tabelle 7:  Koeffizienten der Metallocene in der Clausius-Clapeyron-Gleichung [55]. 
 
















Abbildung 3. 5: Dampfdruckkurven der Metallocene. 
  
 
Die Stoffmenge des Trägergases ist unter Annahme idealen Gasverhaltens aus dem 










ɺ = . 
(32) 
 
Nach der Umformung von Gl. 31 nach ni ( analog für inɺ ) und Einsetzen von Gl. 32 











n =ɺ . 
(33) 
 
Durch Multiplikation des Stoffmengenstroms inɺ  mit der molaren Masse des Precursors 
wird dessen Massenstrom imɺ  erhalten. Wegen der hohen Wichtigkeit des Ferrocens für 
die experimentellen Arbeiten, wurden die durch Sublimation in Abhängigkeit der 
Ofentemperatur erzielten Massenströme (gravimetrisch ermittelt) aufgezeichnet. Es 
zeigt sich, dass die anhand der Dampfdruckkurven erwarteten Massenströme bei weitem 
nicht erreicht werden (Abb. 3.6). 
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Abbildung 3. 6: Experimentell ermittelte Ferrocen-Massenströme. 
 
Zur Fixierung von orientiert auf Substraten gewachsenen Ensembles gefüllter 
Nanoröhren als auch zur Bedampfung von Substratoberflächen mit SiO2 wurde 
Tetraethoxysilan (TEOS, Si(OC2H5)4) als Precursor verwendet. Die Dosierung des 
Silans erfolgte im Flüssigkeitsverdampfer. TEOS zersetzt sich oberhalb von 523 K in 
Ethylen und SiO2. Der Dampfdruck für TEOS ergibt sich im Temperaturbereich von 
285 – 446 K in analoger Weise zu Gl. (30), mit ATEOS = 7.968 und BTEOS = -2247 [141]. 
 
Die Synthese und die systematische Untersuchung des Wachstumsprozesses fanden 
ausschließlich an gefüllten Kohlenstoff-Nanoröhren statt, die auf festen 
Trägermaterialien aufgewachsen waren. Als Basismaterial für die Studien mit 
verschiedenen Katalysatormaterialen dienten Si-Wafer, deren Oberflächen thermisch 
oxidiert waren. Metallische Schichten wurden durch Magnetron-Sputtern auf der 
Substratoberfläche abgeschieden. Mit dieser Methode ließen sich homogene und gut 
haftende Schichten, deren Dicken sich im Nanometerbereich bewegten, gut einstellen. 







Substrat Beschichtung (gesputtert) Schichtdicke (nm) 
Si + 1 µm SiOx 







Au/ Al/ Fe 
0.5 – 5 
2 
2 
10 Al / 0.5 – 10 Fe 
10 Au / 2 Fe 
50 Au / 10 Au / 2 Fe 























3.3 Charakterisierung der gefüllten Kohlenstoff-Nanoröhren 
3.3.1 Rasterelektronenmikroskopie (REM) 
Die rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen ergaben einen ersten 
Anhaltspunkt über die Oberflächentopographie der beschichteten Substrate. Darüber 
hinaus konnten durch senkrechte Fokussierung des Elektronenstrahls auf die 
Bruchkanten des beschichteten Substrates Informationen über die Orientierung, die 
Länge (anhand der Schichtdicke) und den ungefähren Durchmesser der Nanoröhren 
erhalten werden. Aufgrund der höheren Ausbeute an Sekundärelektronen der 
Übergangsmetalle gegenüber dem Kohlenstoff, ließen sich die metallischen Füllungen 
anhand des Materialkontrastes (unterschiedliche Grauwerte) gut erkennen.  
Im Rahmen dieser Arbeit erfolgten die Aufnahmen an den Elektronenmikroskopen Leo 
1530 Gemini von ZEISS und Nova NanoSEM 200 von FEI. Bei diesen Anlagen 
standen neben den Sekundärelektronendetektoren zusätzlich Rückstreuelektronen-
detektoren und  Röntgendetektoren zur Verfügung. Die verwendeten Beschleunigungs-
spannungen betrugen 5 – 15 kV.  Die Proben wurden flach oder senkrecht mit elektrisch 
leitendem Kohlenstoffklebeband auf einem Substratträger fixiert. Bei Bedarf konnte der 
Probentisch des Mikroskops um bis zu 90° gedreht werden. 
 
3.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) 
Mit Hilfe von TEM-Aufnahmen und HRTEM-Aufnahmen sollten Erkenntnisse über die 
Morphologie, die Dimensionen und die Kristallinität der Kohlenstoffnanoröhren, als 
auch der metallischen Füllung gewonnen werden. Die gefüllten Nanoröhren wurden 
entweder mechanisch vom Substrat entnommen und auf ein Cu-Netz überführt, oder aus 
einer Dispersion mit Ethanol auf ein Cu-Netz aufgetropft.  
Gefüllte Nanoröhren, die in einer festen SiO2-Matrix eingebettet waren, wurden 
mechanisch vom Substrat abgetragen, mit Ethanol aufgeschlämmt und auf ein Cu-Netz 
überführt.  
Für die Standard TEM-Aufnahmen diente ein Feldemissions-Transmissionselektronen-
mikroskop vom Typ Tecnai F30 der Firma FEI mit EDX-Detektor. Für hochauflösende 
Aufnahmen an den Nanostrukturen kam ein Feldemissions-TEM vom Typ 3100FEF 
von JEOL zum Einsatz. Das HRTEM eignete sich außerdem für EDX und SAED. Die 
Beschleunigungsspannung betrug 300 kV. 
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3.3.3 Röntgenmikrobereichsanalyse (EDXS) und Röntgendiffraktometrie (XRD) 
Die qualitative Analyse der chemischen Zusammensetzung der Proben geschah mit 
Hilfe der elementspezifischen charakteristischen  Röntgenstrahlung. Die Erfassung der 
Röntgenstrahlen erfolgte energiedispersiv (EDXS) mit einem Si(Li)-Detektor, der mit 
einem Raster- oder Transmissionselektronenmikroskop gekoppelt war.  
Qualitative Aussagen über die verschiedenen Phasen in einer CNT-Probe, deren 
Kristallstruktur und Kristallisationsgrad waren durch röntgendiffraktometrische 
Analysen erhältlich. Für die röntgenographische Untersuchung kamen Pulverproben 
von gefüllten Nanoröhren, die mechanisch vom Substrat entfernt wurden, zum Einsatz. 
Um eine ebene Probenoberfläche zu erhalten, wurde das Pulver in Vaseline (Paraffin 
emulgiert in flüssigen Kohlenwasserstoffen) dispergiert. Für die Aufnahme der 
Röntgendiffraktogramme fand ein Gerät vom Typ XPERT Verwendung. Die 
Messparameter sind in Tabelle 8 erfasst. Zur Identifizierung der Phasen dienten 














20 – 80° 2θ 
0.02° 2θ pro 5s 
Tabelle 8:  Messparameter für die Röntgendiffraktometrie. 
 
3.3.4 Elektronenbeugung an ausgewählten Bereichen (SAED) 
Die Elektronenbeugung wurde für die Identifizierung der Kristallstruktur und von 
Kristalldefekten herangezogen. Im Unterschied zur Röntgendiffraktometrie konnten mit 
SAED kleine Kristalle, deren Größen sich im Nanometerbereich bewegten, analysiert 
werden. Somit erlaubte diese Methode metallische Partikel oder Nanodrähte innerhalb 
von Nanoröhren zu charakterisieren. Die SAED-Untersuchungen wurden innerhalb des 
hochauflösenden Transmissionselektronenmikroskops durchgeführt.  
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3.3.5 Atomkraftmikroskopie (AFM) 
Zur genauen Erfassung der Oberflächentopographie von Substraten, die bei der 
Synthese der Nanoröhren verwendet wurden, stellte das AFM ein wichtiges Werkzeug 
dar [142]. Das Abscannen der Oberflächen erfolgte im tapping-Modus. Das heißt, ein 
Cantilever wurde mit einem Piezo-Aktuator zum Schwingen bei seiner 
Resonanzfrequenz angeregt und über die Probe geführt, ohne diese zu berühren. Beim 
Bewegen des Cantilevers über die Probenoberfläche änderte sich die Kraftwirkung auf 
ihn, so dass die Amplitude seiner Schwingung beeinflusst wurde. Durch definierte und 
punktweise Steuerung des Piezos wurde die Amplitude der Cantileverschwingung 
konstant gehalten. Die Topographie ergab sich durch Aufzeichnung der Piezosignale für 
jeden Punkt. Für die Analyse der Proben diente ein Rastersondenmikroskop vom Typ 
Dimension 3100 der Firma DIGITAL INSTRUMENTS. Die Cantilevercharakteristik 
und einige Messparameter sind in Tabelle 9 aufgeführt. Die Auswertung der 
Aufnahmen erfolgte mit der NanoScope Software Version 6.13. 
 
Cantilevertyp 
Abmessungen der Spitze 
Kraftkonstante des Cantilevers 





Radius < 10 nm, Höhe 12 – 16 nm  
25 – 75 N/m 




Tabelle 9: AFM-Parameter. 
 
3.3.6 Magnetometrie 
Die Registrierung des magnetischen Momentes der gefüllten Nanoröhren in 
Abhängigkeit der magnetischen Feldstärke fand an einem AGM vom Typ MicroMag 
2900 der Firma PRINCETON MEASUREMENTS CORPORATION statt. Für die 
Messung wurde ein beschichtetes Substratstück (10 – 25 mm2, kurze Kante ≤ 4 mm) auf 
einem Probenhalter, der mit einem piezoelektrischen Element verbunden war, fixiert. 
Ein äußeres stationäres Magnetfeld (1 T) magnetisierte die Probe. Anschließend wurde 
dem äußeren Magnetfeld ein wechselndes Gradientenfeld überlagert, welches eine 
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periodische Kraft in der Probe hervorrief, die proportional zur Stärke des 
Gradientenfeldes und zum magnetischen Moment des Probenmaterials war. 
 
3.3.7 Mößbauer-Spektroskopie  
Der Mößbauer-Effekt basiert auf der rückstoßfreien Emission oder Absorption von γ-
Quanten durch die Atomkerne [143]. Beim Übergang eines Atomkernes vom 
angeregten Zustand in den Grundzustand kann die frei werdende Energie in Form von 
γ-Quanten emittiert oder durch innere Umwandlung (internal conversion) abgeführt 
werden. Unter der inneren Umwandlung ist die durch elektromagnetische Kräfte 
vermittelte Übertragung der Kernanregungsenergie auf Elektronen der Atomhülle zu 
verstehen. Wenn die Kernanregungsenergie groß genug ist, dann können 
Hüllenelektronen den Atomverband verlassen. 57Fe stellt ein geeignetes Isotop für den 
Mößbauereffekt dar. Als γ-Quelle wird das radioaktive 57Co verwendet, das sich über 
mehrere Stufen unter Emission von γ-Quanten in 57Fe umwandelt (Abb. 3.7). Im 
Rahmen dieser Arbeit kam daher die Mößbauerspektroskopie bei der quantitativen 
Analyse der Fe-gefüllten Kohlenstoffnanoröhren zum Einsatz. Die Detektion der γ-
Quanten erfolgte an Nanoröhren in Pulverform und an orientierten Nanoröhren auf 
Substraten. Bei der letzteren Probenform kam die Konversionselektronen-
Mößbauerspektroskopie zum Einsatz. Dabei handelt es sich um eine 
oberflächenselektive Methode, mit der sich die Phasenzusammensetzung bis zu einer 




Abbildung 3. 7: Zerfallsschema von 57Co [145]: Durch K-Einfang geht 57Co in einen höheren angeregten 
Zustand des 57Fe über, der durch Emission einer γ-Kaskade in den Grundzustand übergeht. Der blau 
markierte 14.4 keV-Übergang ist für die Mößbauerspektroskopie interessant. 
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3.3.8 Thermogravimetrie (TG) 
Im Rahmen thermogravimetrischer Messungen wurden Pulverproben von Fe-gefüllten 
Kohlenstoff-Nanoröhren einem definierten Temperatur-Zeit-Programm unterworfen 
und die infolge von Zersetzungsreaktionen auftretenden Massenänderungen mit einer 
Thermowaage (Magnetschwebewaage, Fa. RUBOTHERM) registriert. Für die 
Aufnahme einer TG-Kurve wurden ≥ 0.5 mg Nanoröhren in einem Al2O3-Tiegel 
vorgelegt. Nach der Platzierung in der Thermowaage wurde das Material in einer 
Ar/O2-Atmosphäre (80 Vol.% Ar, 20 Vol.% O2) mit einer Heizrate von 10 K/min von 
Raumtemperatur auf 723 K erwärmt und anschließend für weitere 4 h bei dieser 
Temperatur belassen. Nach dem Abkühlen ließ sich aus der verbleibenden Menge 




Ergänzend zur Transmissionselektronenmikroskopie und zur Röntgendiffraktometrie 
erbrachte die Ramanspektroskopie [146] präzisere Auskünfte über den 
Kristallisationsgrad von MWCNTs. Darüber hinaus bestand die Möglichkeit SWCNT 
zu detektieren und anhand ihres Durchmessers zu unterschieden. Bei der Aufnahme der 
Spektren wurde das von den mit CNT beschichteten Substraten um 180° rückgestreute 
Licht analysiert. Als Messinstrument fand ein FT-Spektrometer RFS100 von BRUKER 
Verwendung. Die für die Messungen bei Raumtemperatur verwendeten Parameter sind 








Anzahl der Einzelmessungen (scans) 
-1400 – 3500 cm-1 
Nd:YAG  (1064 nm) 
25 – 100 mW 
2.4 mm 
2 / 4 cm-1 
1.75 s / 3.5 s pro Spektrum 
250 / 500  
Tabelle 10:  Einstellungen des Raman-Spektrometers. 
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4. Ergebnisse und Diskussion 
4.1 CVD-Wachstum von Fe-gefüllten Kohlenstoff-Nanoröhren auf Fe-
beschichteten oxidierten Silizium-Substraten 
Die Experimente zum Wachstum von Fe-gefüllten CNT fanden in einem CVD-
Heißwandreaktor statt. Dabei diente Ferrocen als Precursor. Die CVD-Prozessparameter 












Abkühlgeschwindigkeit für CVD-Reaktor 
Substrat 
Fe-Katalysatorschichtdicke auf dem Substrat 
Substratposition im CVD-Reaktor  (Vgl. Abb. 3.3) 
 1073 – 1273 K 
1 bar 
373 – 453 K 
1.8 – 12 mg/min 
50 – 400 sccm 
1 – 60 min 
30 K/min 
Si / 1 µm SiOx (10x10 mm) 
1 – 5 nm  
0 – 6 cm 
Tabelle 11:  CVD-Parameter für die Synthese Fe-gefüllter CNTs aus Ferrocen. 
 
4.1.1 Einfluss der Substratposition im CVD-Reaktor 
Zunächst galt es, anhand des Zersetzungsverhaltens von Ferrocen im verwendeten 
CVD-Reaktor genauere Aufschlüsse über mögliche Orte für das Wachstum von 
Kohlenstoff-Nanoröhren zu erhalten. Dazu wurden CVD-Experimente bei 1173 K, mit 
6.5 mg/min Ferrocen, 120 sccm Ar und Si/ 1 µm SiOx/ 2 nm Fe - Substraten 
durchgeführt.  
Bei diesen Versuchen zeigte sich, dass die Beschichtungen der Reaktorwand und der 
Substrate hauptsächlich auf den Bereich der Ofeneintrittsöffnung bis 7 cm dahinter 
beschränkt sind. Dieses Verhalten steht im Einklang mit den CFD-Simulationen von 
Kuwana et al. [56], die bereits bei 973 K einen überwiegenden Umsatz des Ferrocens 
im Eintrittsbereich des Reaktors (0-5 cm) erkennen ließen. Um zu klären, in welchen 
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Bereichen senkrecht zur Substratoberfläche orientierte Nanoröhren zu erwarten sind, 
wurden mehrere Substrate im Bereich von 1 – 7 cm hintereinander im CVD-Ofen 
positioniert und beschichtet. Die REM-Aufnahmen in Abb. 4.1 zeigen deutlich, dass die 
beste Orientierung der Nanoröhren auf Substraten erzielt wird, die 4 cm nach der 
Ofeneintrittsöffnung positioniert werden. Diese Position korreliert gemäß Abb. 3.3 mit 





Abbildung 4. 1: REM-Aufnahmen von CNTs, die 1 – 6 cm vom Ofeneingang auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe - 
Substraten abgeschieden wurden.  
 75 
Um die Kristallinität der Kohlenstoff-Nanoröhren zu beurteilen, wurde die Raman-
Spektroskopie herangezogen. Bei dieser Methode läßt sich anhand des 
Intensitätsverhältnisses ID / IG zwischen D-Bande (Defekt-Bande; abhängig von der 
Laserenergie, 1283 cm-1 mit 1.16 eV ≡ 1064 nm Laser [147]) und der G-Bande 
(Graphit-Bande, E2g-Mode, für Graphit 1582 cm
-1) von Kohlenstoff auf den 
Kristallisationsgrad der Nanoröhren schließen. Die von den beschichteten 
Substratproben angefertigten Ramanspektren in Abb. 4.2 verdeutlichen, dass die 
höchste Graphitisierung bei Nanoröhren, die 4 cm nach der Ofeneintrittsöffnung 
gewachsen sind, erzielt wird. Daraus lässt sich die Tendenz ableiten, dass ein 
gleichmäßiges Wachstum und eine gute Ausrichtung der Nanoröhren sich günstig auf 
deren Graphitisierungsgrad auswirken. Die Ausrichtung der Nanoröhren ist wiederum 
mit der Wachstumsgeschwindigkeit und dem Ferrocenangebot verbunden. Im vorderen 
Ofenbereich (1 – 3 cm) wird das Wachstum der Nanoröhren kinetisch kontrolliert. Das 
bedeutet, dass die Bildung von Katalysatorpartikeln bzw. von Katalysatorkeimen 
langsam erfolgt. In der heißeren Zone (5 – 6 cm) beeinflusst das geringe Angebot an 
Ferrocen bzw. dessen Zersetzungsprodukten in der Gasphase das Wachstum der 
Nanoröhren. Hinzu kommt das verstärkte Wachstum der Katalysatorkeime, das bei 
Übersteigen einer kritischen Keimgröße zu faserförmigen Kohlenstoffstrukturen führen 
kann. In beiden Bereichen wird eine verminderte Kristallinität der Nanoröhren 
beobachtet. 
 
Abbildung 4. 2: Ramanspektren von CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe - Substraten und die 
Intensitätsverhältnisse der D- und G-Banden (ID/IG). Auf der rechten Seite der Grafik sind die 
dazugehörigen Positionen der Substrate im Reaktor eingezeichnet. 
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Die in dieser Versuchsreihe bestimmte optimale Wachstumsposition besitzt ihre 
Gültigkeit für den gesamten experimentell untersuchten Temperaturbereich (1073 – 
1273 K). Im Folgenden wurden die Substrate stets bei dieser Position angeordnet.  
 
4.1.2 Einfluss der Temperatur 
Die Versuche zum temperaturabhängigen Wachstum (mittlere Substrattemperatur 1013 
– 1200 K) der Fe-gefüllten CNTs  wurden mit (Si/ 1 µm SiOx/ 2 nm Fe) – Substraten 
und 6.5 mg/min Ferrocen durchgeführt. Als Trägergas dienten 120 sccm Ar. Die 
Versuchsdauer betrug jeweils 10 min. 
In der Abbildung 4.3 sind die REM-Aufnahmen der Fe-gefüllten CNTs gezeigt, die bei 
unterschiedlichen Temperaturen erhalten wurden. Wie zu sehen ist,  nimmt die Länge 
der CNTs mit der Temperatur zu. Hinsichtlich der Synthese senkrecht zur 
Substratoberfläche ausgerichteter CNTs, die möglichst wenige Kontaminationen (z.B. 
Nanopartikel) aufweisen sollen, stellen mittlere Substrat-Temperaturen von 1053 – 
1152 K ein optimales Wachstumsintervall dar.  
 
   
   
Abbildung 4. 3: REM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe - Substraten synthetisiert bei 
a) 1013 ± 10 K, b) 1053 ± 10 K, c) 1103 ± 10 K, d) 1152 ± 10 K, e) 1175 ± 10 K und f) 1200 ± 10 K.  
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Die jeweiligen Reaktor- und Substrat-Temperaturen, die mittleren Längen L der CNTs 
auf den Substraten und die korrespondierenden Wachstumsgeschwindigkeiten ν sind in 
Tabelle 12 zusammengefasst. Darüber hinaus ergeben sich aus den TEM-Aufnahmen in 
Abb. 4.4 die Außendurchmesser da und Innendurchmesser di der CNTs.  
 
   
Abbildung 4. 4: TEM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs, die bei a) 1053 ± 10 K, b) 1103 ± 10 K und c) 
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1053 ± 10 K 
1103 ± 10 K 
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36 ± 16 
44 ± 18 




12 ± 6 
18 ± 8 
17 ± 9 
k. A. 
k. A. 
Tabelle 12:  Zusammenstellung der Ergebnisse zum temperaturabhängigen Wachstum der Fe-gefüllten 
CNTs, Versuchsdauer t = 10 min. 
 
Die Bestimmungen der Länge erfolgten stets an den Bruchkanten in der Mitte der 
Substrate. Wie sich aus Kapitel 4.1 und den Temperaturprofilen in Abb. 3.3 ableiten 
lässt, hängen die Längen mit dem Abscheideort und der Precursorkonzentration 
zusammen. Zur Verdeutlichung ist ein typisches Längenprofil der CNTs auf den 
Substraten dargestellt (Abb. 4.5). Mit x wird die Querrichtung (Ofenmitte bei x = 0) und 
mit y die Längsrichtung des Substrates symbolisiert. 
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Abbildung 4. 5: Typisches Längenprofil Fe-gefüllter CNTs auf einem Si/ SiOx/ 2 nm Fe-Substrat, die 
Synthese erfolgte bei 1152 ± 10 K. 
 
Zur Beurteilung des Kristallisationsgrades der Kohlenstoff-Nanoröhren wurde erneut 
die Raman-Spektroskopie herangezogen. Entsprechend zu Literaturdaten [148-150] 
deuten die Raman-Spektren (Abb. 4.6) eine Verbesserung der Graphitisierung mit der 
Temperatur  an.  
 
Abbildung 4. 6: Raman-Spektren Fe-gefüllter CNTs, synthetisiert bei mittleren Substrattemperaturen von 
1013 – 1152 K und die dazugehörigen Intensitätsverhältnisse der D- und G-Banden (ID/IG). Die Bande bei 




In den Spektren der Proben bei 1053 K und oberhalb davon können zusätzlich zur G- 
und D-Linie intensitätsschwache Banden bzw. Schultern im RBM- Bereich (100 – 300 
cm-1) von SWCNT identifiziert werden. Bei der Anwesenheit von SWCNT wird das 
Verhältnis ID / IG zusätzlich zu kleineren Werten verschoben. Andererseits ergaben die 
umfangreichen TEM-Untersuchungen zu diesen Proben keine gesicherten 
Anhaltspunkte für SWCNTs. 
 
Um eine Aussage über die summarische Aktivierungsenergie EA des CNT-Wachstums 
treffen zu können, wurde eine der Gl. (11) analoge Beziehung verwendet. Die 
Abscheidungsgeschwindigkeit s war im untersuchten Temperaturregime aufgrund der 
unterschiedlichen Flächendichten der CNTs und wegen des Einflusses von 
Nebenprodukten (Fe-C-Partikel) wenig zur Interpretation geeignet. Daher wurde 
anstelle der Abscheidungsgeschwindigkeit s die Wachstumsgeschwindigkeit ν der 
Nanoröhren einbezogen. Dazu wurden zunächst die Längen der CNTs in Abhängigkeit 
der Temperatur ermittelt (Tabelle 12). Unter Berücksichtigung der Versuchsdauer (hier 
10 min) ergaben sich daraus die Wachstumsgeschwindigkeiten. Durch die Auftragung 
der logarithmischen Wachstumsgeschwindigkeiten über der reziproken Temperatur 
(Arrhenius-Plot) und durch lineare Näherung, ist die Aktivierungsenergie EA aus dem 
Geradenanstieg zugänglich (Abb 4.7). Demnach ergibt sich für das Wachstum Fe-
gefüllter CNTs auf mit 2 nm Fe beschichteten Substraten ein Energiebetrag von EA = 44 
kJ/mol bzw. 0.46 eV / Atom. Unter der Annahme, dass die Bildung der CNTs aus mit 
Kohlenstoff übersättigten, flüssigen Fe-Partikeln stattfindet, bleibt bei der bisherigen 
energetischen Betrachtung die Sättigungskonzentration des Kohlenstoffs 
unberücksichtigt. Die Löslichkeit von Kohlenstoff im Katalysatorpartikel steigt je 
kleiner das Partikel (Gl. 6) und je größer die Temperatur sind (Abb. 2.3 und 2.6). Die 
ermittelten Versuchsdaten zum temperaturabhängigen Wachstum (Tabelle 12) lassen 
eine Zunahme des mittleren Durchmessers der Nanoröhren da, der gleichbedeutend mit 
einer Vergrößerung des Katalysatorpartikeldurchmessers ist, erkennen. Für den Fall, das 
sich die Einflüsse der Temperatur und der Partikelgröße gegenseitig kompensieren, 
behält die berechnete Aktivierungsenergie ihre Gültigkeit.  
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Abbildung 4. 7: Arrhenius-Plot für das Wachstum Fe-gefüllter CNTs mit Fe-Katalysator. 
 
Die Aktivierungsenergien für das thermisch induzierte CVD-Wachstum von ungefüllten 
CNTs in ähnlichen Temperaturbereichen belaufen sich auf 25 – 41 kJ/mol bzw. 1.2 – 
1.8 eV/Atom [151–155]. Bei diesen Prozessen wurde die Volumendiffusion von 
Kohlenstoff im Metallpartikel als wachstumsbestimmender Schritt angesehen. Der in 
dieser Arbeit ermittelte Wert für EA erreicht bei weitem nicht die Literaturwerte. Dafür 
sind verschiedene Gründe im CVD-Prozess zu benennen. So ist das Verhältnis von 
Kohlenstoff und Eisen viel kleiner als bei den oben genannten CVD-Prozessen, weil auf 
zusätzliche Kohlenstoffquellen verzichtet wird. Sollen flüssige Metallpartikel mit 
Kohlenstoff angereichert und übersättigt werden, bedarf es eines größeren 
Zeitaufwandes, dass letztendlich zu Lasten der Wachstumsgeschwindigkeit geht.   
Darüber hinaus kann das Wachstum der CNTs durch Oberflächendiffusionsprozesse auf 
den Katalysatorpartikeln beeinflusst werden. Beispielsweise ermittelten Hofmann et al. 
[121] für das plasmainduzierte Wachstum von Kohlenstofffasern mit Fe-Partikeln eine 
Aktivierungsenergie von 0.35 eV/Atom (Bereich 523 – 773 K). Als limitierender Schritt 
für das Wachstum wurde dabei die Oberflächendiffusion des Kohlenstoffs auf festen 
Fe-Partikeln angesehen.  
Bartsch et al. [156] schlug für das PECVD-Wachstum tubularer CNTs mit Fe-
Katalysator einen Energiebetrag von 0.32 eV/Atom vor. Infolge der Temperaturen von 
1173 – 1373 K wurde eine Volumendiffusion des Kohlenstoffs im flüssigen Fe-Partikel 
postuliert.  
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Um zu verstehen, welche Art der Diffusion zum Wachstum der Fe-gefüllten CNTs 
beiträgt, ist die Berechnung des Diffusionskoeffizienten D für Kohlenstoff erforderlich. 










D ==  
(35) 
 
Für den Partikeldurchmesser r wurde der mittlere Radius der Nanoröhre eingesetzt. Bei 
1103 ± 10 K waren das 22 nm. Die Bestimmung der Zeit t pro C-Atom geschah unter 
Zuhilfenahme der Wachstumsgeschwindigkeit ν (10.8 nm/s bei 1103K), der CNT-
Querschnittsfläche A (Kreisgeometrie, da = 44 nm, di = 18 nm), der Dichte für Graphit 
ρGraphit (2250 kg/m
3) und der Atommasse von Kohlenstoff mC (12 u). Nach Einsetzen 
der Zahlenwerte in Gl. 35 ergab sich ein Diffusionskoeffizient für Kohlenstoff von 
3.0x10-9 m2/s.  Ein Vergleich mit den Diffusionskoeffizienten in Tab. 2  erbringt die 
beste Übereinstimmung für flüssige Fe-C-Legierungen mit hohem C-Gehalt (bei 15% 
C: 6.03x10-9 m2/s). Demnach liegt nahe anzunehmen, dass die Katalysatorpartikel 
während des Wachstums in flüssiger Form vorliegen und hohe Kohlenstoff-Gehalte 
aufweisen. Studien von Homma et al. [158] belegten, dass die Schmelztemperatur 30 
nm großer Fe-Partikel bei Anreicherung mit Kohlenstoff bis zur eutektischen 
Zusammensetzung von 1173 K auf 923 K sinkt. In Anbetracht der Partikeldurchmesser 
von ≈ 44 nm in der vorliegenden Arbeit sind Schmelzpunkte < 1103 K durchaus 
denkbar.  
Wenn die Volumendiffusion von C in festen Fe stattfinden soll, dann müsste der  
Diffusionskoeffizient 2 – 3 Zehnerpotenzen (Tab. 2) kleiner sein, was aber nicht der 
Fall ist. Eher noch könnte die Oberflächendiffusion des Kohlenstoffs auf den 
Katalysatorpartikeln das Wachstum der Nanoröhren unterstützten, obwohl diese den 
ermittelten Diffusionskoeffizienten um 1 – 2 Zehnerpotenzen übersteigt [35]. 
Neben den Untersuchungen zur Wachstumsgeschwindigkeit wurde das CNT-Material 
auf den Substraten thermogravimetrisch hinsichtlich seines Fe-Gehaltes analysiert. In 












Fe2O3 wurde anhand der rotbraunen Farbe und mittels XRD (nicht gezeigt) 
nachgewiesen. Thermogramme die von Proben angefertigt wurden, deren mittlere 
Substrattemperaturen zwischen 1053 K und 1175 K lagen, wiesen auf einen Fe-Gehalt 
wFe, TG  von 25 – 32% hin. Ein typisches Thermogramm von den Fe-gefüllten CNTs ist 
in Abb. 4.8 dargestellt. Bei dieser Probe beträgt der Fe-Gehalt 32%. Diese hohen 
Anteile des Eisens sind aber nicht erstaunlich, wenn die chemische Zusammensetzung 
von Ferrocen (C10H10Fe) berücksichtigt wird. Demnach kann der Fe-Gehalt bis zu 
46.5% betragen. Annähernd solche große Mengen (≈ 40% Fe) wurden nur im 
Tieftemperaturbereich (1013 K) der CVD-Experimente ermittelt. In diesem Bereich 
wurde das Wachstum der Nanoröhren aber durch Partikelbefall überlagert.   
 
 
Abbildung 4. 8: TG-Kurve und Temperaturregime einer Pulverprobe mit Fe-gefüllten CNTs (Synthese 
bei 1103 K, Einwaage 0.98 mg). 
 
Aus den Abmessungen der Nanoröhren (Tab. 12) ließen sich unter Voraussetzung einer 
Zylindergeometrie und gleicher Höhe (Länge) von Hülle und Kern die Volumina der 
Kohlenstoff-Nanoröhre und des metallischen Kernes berechnen. Durch weitere 
Multiplikation mit den Dichten (ρGraphit = 2250 kg/m
3, ρFe = 7870 kg/m
3) waren die 
Massen der Kohlenstoff-Nanoröhre mC und des metallischen Kernes mFe zugänglich. 
Aus dem Verhältnis der Kernmasse und der Gesamtmasse ergab sich der theoretische 
Fe-Gehalt wFe, theoret für eine vollständig Fe-gefüllte CNT. Durch Vergleich der 
theoretischen und experimentellen Werte für den Fe-Gehalt ließ sich der Füllungsgrad 

























1053 ± 10 K 
1103 ± 10 K 
















Tabelle 13:  Übersicht der theoretischen abgeschätzten Fe-Gehalte wFe, theoret., bestimmt aus dem 
Verhältnis mFe/(mc+mFe); der thermogravimetrisch ermittelten Fe-Gehalte wFe,TG  und des 
durchschnittlichen Füllungsgrades für eine Fe-gefüllte CNT.   
 
Die abgeschätzten Füllungsgrade von ≥ 78% deuten auf eine fast vollständige 
Raumausfüllung des Kerns der CNTs mit Fe hin. Hierzu wurden ideal zylinderförmige 
Strukturen angenommen, sowie dass 100 % des Materials CNTs sind. In der Realität 
weisen die CNTs strukturelle Defekte auf, die sich in unterschiedlichen Morphologien 
widerspiegeln. So könnte der Füllungsgrad beispielsweise durch sphärische Fe-Partikel, 
die innerhalb der Röhrenstruktur eingeschlossen oder außerhalb deponiert worden, 
erhöht werden. Die Anwesenheit solcher Partikel gäbe eine Erklärung für die bei 1053 ± 
10 K  abgeschätzte 97%ige Raumausfüllung des Kerns der Nanoröhren.  
Nachweise, welche die Struktur und Zusammensetzung der Füllung anbelangen, 
erfolgten in vorangegangenen Abschnitten nicht. Bei der obigen Betrachtung wurde Fe 
mit kubisch raumzentrierter Struktur (α-Fe) angenommen. Für die Strukturaufklärung 
wurden Röntgendiffraktogramme vom CNT-Material angefertigt (Abb. 4.9). Daraus 
geht eindeutig hervor, dass sich das untersuchte Material aus C und Fe zusammensetzt. 
Darüber hinaus belegen die Diffraktogramme, dass der Hauptanteil des Fe in Form von 
α-Fe vorliegt. Fe3C kann nur in geringen Mengen nachgewiesen werden. Die 
Diffraktogramme in Abb. 4.9 berechtigen damit, die bei der Ermittlung des 
Füllungsgrades bezüglich der Phasenzusammensetzung gemachten Annahmen zu 
verwenden. Eine quantitative Auswertung erscheint infolge der geringen 
Peakintensitäten, bedingt durch die kleinen zur Verfügung stehenden Materialmengen 
(ca. 1 mg), wenig sinnvoll. Eine genauere Auseinandersetzung mit dieser Problematik 




Abbildung 4. 9: Röntgendiffraktogramme, aufgenommen von Pulverproben Fe-gefüllter CNTs mit Co-
Kα-Strahlung. 
 
4.1.3 Einfluss des Ferrocen-Massenstromes 
Die Experimente mit Ferrocen-Massenströmen von 1.8 mg/min bis 12 mg/min 
(Sublimationsofen 373 – 453 K) erfolgten bei 1103 ± 10 K (Reaktor 1173 K).  Als 
Substrate dienten wieder Si /  1 µm SiOx – Wafer mit einer 2 nm dicken Fe-Schicht auf 
der Oberfläche. Als Trägergas werden 120 sccm Ar verwendet. Die Versuchsdauer 
belief sich auf 10 min. 
Wie bei den vorangegangenen Versuchsreihen wurden die Proben einer 
elektronenmikroskopischen Betrachtung unterworfen und mittels Raman-Spektroskopie 
bezüglich des Kristallisationsgrades analysiert. Die wichtigsten Eigenschaften der 
Nanoröhren, die durch den Ferrocen-Massenstrom beeinflusst werden, stellen deren 
Geometrie und Reinheit dar. Anhand der REM-Aufnahmen in Abb. 4.10 wird qualitativ 
erkennbar, wie sich die Länge der Nanoröhren mit dem Ferrocenangebot verändert. Bei 





Abbildung 4. 10: REM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe - Substraten synthetisiert 
bei 1103 K ± 10 K mit a) 1.8 mg/min, b) 2.6 mg/min,  c) 8.9 mg/min, d) 12 mg/min Ferrocen. 
 
Eine genaue Aufstellung der CNT-Länge als Funktion des Ferrocen-Massenstroms ist in 
Abb. 4.11 gegeben. Daraus leitet sich ein kontinuierliches Längenwachstum im Bereich 
1.8 – 6 mg/min Ferrocen ab. Im Bereich oberhalb von 6.5 mg/min erfolgt keine 
Längenänderung der Nanoröhren mehr, sondern hier findet nur noch die Abscheidung 
und Akkumulation von Nanopartikeln statt.  
 
Abbildung  4. 11: Abhängigkeit der Länge Fe-gefüllter CNTs vom Ferrocen-Angebot bei 1103 ± 10 K. 
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Die Raman-Untersuchungen (Abb. 4.12) an CNT-Proben mit einem hohen 
Partikelanteil weisen auf einen schlechteren Kristallisationsgrad hin und bestätigen 
diesen Trend. Hingegen haben die bei niedrigen Massenströmen synthetisierten CNTs 
den höchsten Graphitisierungsgrad. Hier kann das Intensitätsverhältnis ID / IG aber 
wieder durch SWCNT beeinflusst werden (Schultern im Bereich 100 – 200 cm-1).  
 
Abbildung 4. 12: Raman-Spektren Fe-gefüllter CNTs, synthetisiert mit 1.8 – 8.9 mg/min Ferrocen bei 
1103 ± 10 K und deren Intensitätsverhältnisse der D- und G-Banden (ID/IG).  
 
Anzeichen von SWCNTs (ca. 1% der Nanoröhren) im TEM (Abb. 4.13 a) werden nur 
bei Ferrocen-Massenströmen von 1.8 mg·min-1 beobachtet. Der Anteil von SWCNT 
oder auch DWCNT dürfte aber gering sein und beläuft sich auf schätzungsweise 1% der 
Nanoröhren. Die mittleren Durchmesser da und di der Nanoröhren von dieser Probe 
werden aus den TEM-Aufnahmen zu 30 ± 11 nm und 11 ± 4 nm bestimmt.  
Die Durchmesserverteilungen sind in Abb. 4.13 b veranschaulicht. Daran wird 
ersichtlich, dass neben der Länge auch der Durchmesser der CNTs mit der 
Ferrocenkonzentration in der Gasphase verknüpft ist. Im Falle geringer 
Konzentrationen, d.h. wenn die mittlere freie Weglänge zwischen den Teilchen 
entsprechend groß ist, liegt die Bildung kleiner Fe-C-Cluster bzw. Fe-C-Partikel nahe. 
Da diese Cluster die Keime für neues Röhrenwachstum darstellen, ist es nicht 
verwunderlich, wenn deren Größe den Durchmesser der Nanoröhren bestimmt. 
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Abbildung 4. 13: Fe-gefüllte CNTs, synthetisiert bei 1103 ± 10 K mit 1.8 mg/min Ferrocen, a) TEM-
Aufnahme, der rotmarkierte Bereich ist noch einmal vergrößert dargestellt; b) korrespondierende 
Durchmesserverteilungen.  
 
Apparativ bedingt erfolgte die Dosierung des Ferrocens nicht über den gesamten 
Versuchszeitraum konstant. Zu Beginn des Versuchs bedurfte es einer gewissen Zeit 
(Aufheizphase, Vgl. Kapitel 4.1.4), damit eine annähernd zeitlich konstante Sublimation 
des Ferrocens erreicht werden konnte. Um große Ferrocen-Massenströme zu 
gewährleisten, wurde die Temperatur des Sublimationsofens erhöht. Damit waren auch 
höhere Aufheizraten in der Anfangsphase des Versuchs gekoppelt, die letztendlich 
größere Fe-C-Partikel bedingten. Oberhalb eines kritischen Wertes des Ferrocen-
Massenstromes kann die Bildung von Fe-C-Partikeln bzw. von Agglomeraten dieser 
Partikel bereits in der Gasphase erfolgen. Deponieren die gebildeten Strukturen auf der 
Substratoberfläche, so wird das Wachstum der Nanoröhren anfangs gehindert und später 
schließlich unterbrochen. Ein weiteres Argument, das gegen die Fortsetzung des CNT-
Wachstums spricht, ist die geringere Aufnahmefähigkeit von Kohlenstoff bei den 
großen Partikeln.  
 
4.1.4 Einfluss der Prozessdauer  
Die Wachstumsexperimente in diesem Abschnitt wurden bei 1103 ± 10 K (Reaktor 
1173 K) mit Ferrocen-Massenströmen von 6.5 mg/min (Sublimationsofen 423 K) 
durchgeführt.  Die Abscheidung erfolgte auf  Si /  1 µm SiOx / 2nm Fe - Wafer. Der 
Trägergasstrom betrug 120 sccm Ar. Die Versuchsdauer wurde im Bereich von 1 – 60 
min variiert. Anhand dieser Versuchsreihe sollten kinetische Aspekte des Wachstums 
Fe-gefüllter CNTs mittels Analyse des Länge-Zeit-Verhaltens diskutiert werden.  
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Vorab wurden die mittleren Massenströme von Ferrocen als Funktion der Zeit aus den 
Versuchsdaten ermittelt. Es ergab sich das in Abb. 4.14 dargestellte Profil. Die lineare 
Zunahme des Massenstroms ist an das Aufheizen des Feststoffreservoirs im 
Sublimationsofen geknüpft. Erreicht der Ofen ein konstantes Temperaturniveau, dann 
stellt sich gleichzeitig ein konstanter Massenstrom ein (nach ca. 5 min).  
 
 
Abbildung 4. 14: Darstellung des Ferrocen-Massenstroms als Funktion der Prozessdauer, Sublimation 
des Ferrocens bei 423 K. 
 
Für die Bestimmung der Schichtdicke (Länge der CNTs) wurden REM-Aufnahmen 
(Abb. 4.15 a – c) herangezogen. Es lassen sich über das gesamte untersuchte 
Zeitintervall senkrecht zur Substratoberfläche orientierte Fe-gefüllte Nanoröhren 
feststellen, deren Länge mit der Zeit zunimmt. Unter Einbezug verschiedener 
Prozesszeiten ließ sich das in Abb. 4.16 aufgezeigte Länge-Zeit-Verhalten finden. Ein 
deutlicher Anstieg der Länge ist unterhalb einer Prozessdauer von 20 min zu 
beobachten (Wachstumsgeschwindigkeit 7 – 17 nm/s), danach erfolgt die 
Längenzunahme wesentlich langsamer (1 – 2 nm/s). Die hohen Wachstums-
geschwindigkeiten am Anfang des Prozesses werden trotz der kleinen Ferrocen-
Massenströme erreicht. Mit fortschreitender Zeit wird weniger Ferrocen für das 
Wachstum der Nanoröhren benötigt, überschüssige Zersetzungsprodukte des Precursors 
können sich deshalb vermehrt auf der Oberfläche der Nanoröhren absetzen (Abb 4.15 
c). Diese Verhaltenweise zeigt der zunehmende Partikelbefall bei Versuchszeiten von > 
20 min an.  
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Abbildung 4. 15: REM- und TEM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe - Substraten 
synthetisiert bei 1103 ± 10 K mit einer Prozessdauer von a) + d) 5 min; b) + e) 20 min;  c) + f) 60 min. 
 
 
Abbildung 4. 16: Länge der Fe-gefüllten CNTs als Funktion der Prozessdauer, Ferrocen-Massenstrom 






Unter den Annahmen, dass die Katalysatorpartikel die gleichen Aktivitäten aufweisen 
und dass nach 1 h kein Längenwachstum mehr erfolgt, läßt sich das Länge-Zeit-
Verhalten in Abb. 4.16 durch eine Exponentialfunktion der Form: 
 
)e(1L t/τ−−ντ=  (37) 
 
Beschreiben [159]. Mit ν wird die Wachstumsrate zu Beginn des CNT-Wachstums 
ausgedrückt und τ gibt die mittlere Lebensdauer des Katalysators an. Für das Fe-
katalysierte CNT-Wachstum leiten sich ν = 16 nm/s und τ = 13.3 min ab. Ein Ähnliches 
exponentielles Verhalten im Längenwachstum wurde von SWCNT die durch Fe-
katalysiert auf Si / SiOx / Al2O3 - Substraten wachsen, berichtet [159]. In diesem Fall 
erzielten die Wachstumsraten aufgrund der enorm hohen katalytischen Aktivität der 
nanometergroßen Fe-Partikel Werte von einigen µm/s. Auf der anderen Seite war die 
Lebensdauer der kleinen Katalysatorpartikel sehr begrenzt und nach bereits ca. 5 min 
endete das Wachstum.  
Das Wachstum der Fe-gefüllten CNTs in dieser Arbeit orientiert sich am base-growth-
Mechanismus, d.h. die Katalysatorpartikel verbleiben beim Wachstum der Nanoröhren 
auf der Substratoberfläche. Ein möglicher Grund für den Verlust der katalytischen 
Aktivität der Metallpartikel könnte der mit zunehmender Länge der CNTs schwerer 
werdende Antransport des Kohlenstoffs zum Partikel sein. Darüber hinaus bzw. 
gleichzeitig ist die Vergiftung der Katalysatorpartikel z.B. mit Fe3C denkbar. Bedient 
man sich bei der Synthese der Nanoröhren der CVD mittels Injektionsmethode, werden 
dagegen oft drastischere Längenzunahmen mit der Prozessdauer geschildert [68,74]. 
Hier kann die bessere Zugänglichkeit der Partikel gegenüber Kohlenstoff das 
kontinuierliche Wachstum fördern, weil meist auf Substrate verzichtet wird.  
Variationen im Durchmesser der Nanoröhren bei unterschiedlicher Prozessdauer waren 
nicht zu erwarten, weil alle Proben der gleichen Temperaturbehandlung und dem 
gleichen Ferrocen-Massenstrom unterlagen. Anhand der TEM-Aufnahmen in Abb. 4.15 
d – f) leitet sich für die CNTs über das gesamte Zeitintervall ein nahezu konstanter 
mittlerer Durchmesser ab, der wie in Abschnitt 3.1.2 beschrieben bei 46 ± 18 nm liegt. 
Die Einflüsse von Temperatur und Precursorkonzentration auf den Durchmesser sind 
hingegen bei weitem ausgeprägter. 
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Ein interessanter Punkt, den es noch zu betrachten galt, war, in wie weit sich die 
Phasenzusammensetzung mit der Zeit verändert.  Die Belassung der Proben bei einer 
Temperatur von 1103 ± 10 K, ohne das eine deutliche Längenänderung der CNTs 
stattfindet, kommt einer Temperung des Materials gleich. Die einstündige Behandlung 
hat jedoch qualitativ keinen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung, wie die 
Röntgendiffraktogramme (Abb. 4.17) belegen. Neben der dominierten α-Fe-Phase wird 
darin stets Fe3C als Nebenbestandteil identifiziert. Wieviel α-Fe und Fe3C genau 
vorliegen, lässt sich anhand der Diffraktogramme nicht quantifizieren. 
 
 
Abbildung 4. 17: Röntgendiffraktogramme in Abhängigkeit der Prozessdauer, aufgenommen von 















4.1.5 Einfluss des Trägergasvolumenstroms 
Die bisherigen Experimente wurden bei einem Gesamtvolumenstrom von 120 sccm Ar 
durchgeführt. Diese Menge an Inertgas erwies sich als günstig senkrecht zur 
Substratoberfläche orientierte Fe-gefüllte CNTs und in guter Qualität wachsen zu 
lassen. Im folgenden Abschnitt sollen die Ergebnisse von Experimenten vorgestellt 
werden, welche sich Ar-Volumenströmen zwischen 50 und 400 sccm bedienten. 
Ferrocen wurde im Sublimationsofen bei 393 K verdampft. Alle anderen 
Versuchbedingungen gestalteten sich so wie in Kapitel 4.1.3. 
Mit der Erhöhung des Trägergasvolumenstroms besteht die Möglichkeit vermehrt 
Ferrocen in die Reaktionszone zu überführen. Gleichzeitig reduziert sich die 
Verweilzeit des Trägergases im Reaktor und damit auch in der Sublimationszone des 
Ferrocens. Dadurch wird die Aufnahme von Ferrocen verringert und der Unterschied 
zum Gleichgewichtswert (Vgl. Abb. 3.6) steigt an. In Abb. 4.18 zeigt sich, dass der 
Einfluss der höheren Anzahl von Inertgasatomen überwiegt und eine Zunahme des 
Ferrocen-Massenstromes bewirkt. Aus dem Verlauf des Ferrocen-Massenstroms ergibt 
sich ein Anstieg um 0.33 mg/min pro zusätzliche 100 sccm Ar.  
 
 
Abbildung 4. 18: Abhängigkeit des Ferrocen-Massenstroms vom Ar-Volumenstrom. Die Temperaturen 
im Sublimationsofen bzw. Reaktor betrugen 393 K bzw. 1173 K. 
 
Die REM-Aufnahmen (Abb. 4.19) der CNT-Proben lassen nur geringfügige 
Beinträchtigungen der Orientierung durch den Inertgasvolumenstrom erkennen. Einzig 
Längenunterschiede, die ähnlich dem in Abb. 4.11 dargelegten Verhalten zwischen 
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Abbildung 4. 19: REM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe - Substraten synthetisiert 




Abbildung 4. 20: Länge der CNTs als Funktion des Ar-Volumenstroms. Die Synthese der CNTs fand bei 
1103 ± 10 K statt. 
 
 
Gemäß den Ergebnissen von Kapitel 4.1.2 und 4.1.3 sollte mit der Zunahme des 
Ferrocenangebots ein Zuwachs des Durchmessers der CNTs korrespondieren. Die 
Unterschiede in dieser Versuchsreihe waren aber zu klein, um gesichert im TEM 
nachgewiesen werden zu können. Aus den vorliegenden Daten (30 nm bei 1.8 mg/min, 
46 nm bei 6.5 mg/min) kann jedoch unter der Vorrausetzung einer linearen 
Durchmesserzunahme mit dem Ferrocen-Massenstrom ein Anstieg von etwa 1 nm bei 
Erhöhung des Ar-Volumenstroms um 100 sccm abgeschätzt werden. 
 
4.1.6 Die Rolle der Fe-Schichtdicke auf dem Substrat 
In diesem Abschnitt soll beschrieben werden in wie weit die Schichtdicke des 
aufgesputterten Fe-Films das Wachstum der gefüllten Nanoröhren beeinflusst. Fest 
steht, dass das Fe auf dem Substrat neben dem Ferrocen eine weitere Quelle für die 
Füllung der Nanoröhren darstellt. Im Unterschied zum Fe im Ferrocen, das erst zum 
Substrat transportiert werden muss, liegt das gesputterte Metall schon am Ort des CNT-
Wachstums vor. Daher kann das Fe auf dem Substrat in der Anfangsphase des CVD-
Prozessess eine wachstumsbestimmende Funktion ausüben.  
Für die Synthese der Nanoröhren wurden Fe-Schichtdicken von 1, 2, und 5 nm 
verwendet. Als Trägermaterialien kamen wie bisher Si/ 1 µm SiOx – Substrate zum 
Einsatz. Die Sublimationsmenge des Ferrocens wurde auf 1.8 mg/min oder 6.5 mg/min 
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eingestellt. Die Substrattemperatur während der Synthese betrug 1103 ± 10 K. Nach 10 
min wurde der Einzelversuch beendet.  
Die mit 1 nm, 2 nm und 5 nm Fe erzielten Strukturen und deren Detailansichten sind in 
Abb. 4.21 zusammengestellt. Gegenüber den CNTs auf 1 nm Schichten treten bei den 
CNTs auf 5 nm Schichten viel häufiger morphologische Defekte (Verzweigungen, 
Partikelbefall, Durchmesserschwankungen) auf, die sich bei Erhöhung des Ferrocen-
Massenstroms verstärken. Die Ergebnisse für 2 nm dicke Fe-Schichten wurden bereits 
in den vorhergehenden Abschnitten (4.1.1 – 4.1.5) dargelegt. 
 
   
   
Abbildung 4. 21: REM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs synthetisiert bei 1103 ± 10 K: mit 1.8 mg/min 
Ferrocen auf a) Si/ SiOx/ 1 nm Fe; b) Si/ SiOx/ 2 nm Fe-Substrat; c) Si/ SiOx/ 5 nm Fe; mit 6.5 mg/min 
Ferrocen auf d) Si/ SiOx/ 1 nm Fe; e) Si/ SiOx/ 2 nm Fe; f) Si/ SiOx/ 5 nm Fe. 
 
Die in Transmission angefertigten Aufnahmen lassen sowohl für das auf 1 nm Fe als 
auch auf 5 nm Fe aufgewachsenen Material Kohlenstoff-Nanoröhren erkennen, die 
partiell mit Fe gefüllt sind (Abb. 4.22). Durch Analyse von ca. 200 CNTs je Probe 
ergeben sich die Dimensionen der CNTs (Tabelle 14). Die Länge des Fe-Kernes variiert 
zwischen einigen Nanometern bis hin zu 3 µm. Wie bereits Cantoro et al. [160] 
beschrieben, beeinflusst die Schichtdicke die Größe der Katalysatorpartikel und damit 
den Durchmesser der Nanoröhren.  
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Bei den 5 nm Schichten werden in einigen Fällen partikelförmige Ausstülpungen an den 




Abbildung 4. 22: TEM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs synthetisiert bei 1103 ± 10 K: a) Si/ SiOx/ 1 nm 
Fe-Substrat, 1.8 mg/min Ferrocen; b)  Si/ SiOx/ 1 nm Fe-Substrat, 6.5 mg/min Ferrocen; c) Si/ SiOx/ 5 nm 















27 ± 11 
32 ± 14 
11 ± 5 





30 ± 11 
44 ± 18 
11 ± 4 





33 ± 15 
53 ± 26 
k. A. 
22 ± 12 
Tabelle 14:  Außen- und Innendurchmesser Fe-gefüllter CNTs in Abhängigkeit der Fe-Schichtdicke auf 
dem Substrat, Synthesetemperatur 1103 K. Für jede Probe wurden ca. 200 CNTs analysiert. 
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Um das Wachstum der Nanoröhren besser zu verstehen, musste die Frage geklärt 
werden, welchen Strukturierungsprozessen die Fe-Schicht auf dem Substrat unterliegt. 
Dazu wurden die Substrate bei 1103 K in verschiedenen Gasatmosphären (Ar oder 
Ar/H2-Mischung) temperiert. Die restlichen Prozessparameter (Gasvolumenstrom, 
Versuchsdauer) wurden soweit wie möglich denen bei der CNT-Synthese angeglichen 
(s.o.). Die anschließende Betrachtung der Substrate im AFM erbrachte nähere 
Informationen über die Oberflächenmorphologie und Oberflächentopographie. Darüber 





Abbildung 4. 23: AFM-Analysen von Fe-Filmen unterschiedlicher Dicke nach dem Aufsputtern a) 1 nm; 
b) 2 nm; c) 5 nm. Auf der rechten Seite sind die Topographieprofile aus den gezeigten 





Um Beschädigungen der Oberfläche zu vermeiden, erfolgten die AFM-Untersuchungen 
im tapping Modus. Für die komplette Messreihe kam immer die gleiche AFM-Spitze 
zum Einsatz. Vor den Temperungsexperimenten war es notwendig den 
Ausgangszustand, d.h. die Oberflächenmorphologie der Substrate unmittelbar nach 
deren Beschichtung mit Fe zu betrachten. Die Amplitudenaufnahmen der 
abgeschiedenen Fe-Schichten sind in Abb. 4.23 zu sehen. Von den analysierten 
Oberflächen mit Fe-Schichtdicken von 1 – 5 nm leiten sich RMS-Rauhigkeiten von 0.2 
– 0.4 nm ab. Aus den zugehörigen Topographieprofilen lässt sich schließen, dass 
Schichten die ≥ 2 nm dick sind, die Substratoberfläche kontinuierlich bedecken. Dabei 
liegt eine RMS-Rauhigkeit des oxidierten Si-Substrates von 0.1 nm zu Grunde. Die 
dünneren Fe-Schichten unterliegen einem Volmer-Weber-Prozess [161] und bilden 
diskontinuierliche Filme [160,162].  
 
Nach der Temperierung der Fe-Schichten bei 1103 K in reinem Ar (120 scmm) wurden 
die Substrate erneut im AFM untersucht (Abb. 4.24). In Abhängigkeit von den 
Wechselwirkungen mit der Substratoberfläche bilden sich Fe-Inseln, deren Größe sich 
durch die Breite w und die Höhe h beschreiben läßt. Die Bestimmung der Inselbreite 
unterliegt hierbei wegen der Krümmung der AFM-Spitze einer Überbestimmung von 
etwa 10 nm. Die Ergebnisse der AFM-Analyse anhand der Topographieprofile in Abb. 
4.23 sind in Tabelle 15 zusammengefasst. Bei den 1 nm dicken Schichten werden die 
größten Fe-Inseln (w bis 300 nm) gefunden (Abb. 4.23 a). Die Höhe der Fe-Inseln 
nimmt hingegen mit der Schichtdicke zu. Darüber hinaus sind die 1 nm dünnen Fe-
Filme im Ausgangszustand nicht in sich geschlossen und bilden kleine Inseln, die 
möglicherweise bei niedrigen Temperaturen als bei den dickeren Schichten 
aufschmelzen. Eine größere Mobilität des Fe auf der Substratoberfläche und folglich ein 
schnelleres Inselwachstum würden das beobachtete Verhalten bei den 1 nm dicken Fe-
Schichten erklären. Bei den 2 nm und 5 nm dicken Fe-Schichten ist die Inseldichte 
infolge des Mehrangebotes an Fe höher (Abb. 4.23 b+c). Ähnliche 
Oberflächenstrukturierungen konnten beispielsweise von Nerushev et al. [60], Wang et 





Abbildung 4. 24: AFM-Analysen von Fe-Filmen, nach 10 min Behandlung in Ar bei 1103 K: 
Amplitudenaufnahmen und zugehörige Topographieprofile für a) 1 nm Fe; b) 2 nm Fe; c) 5 nm Fe. Die 
Scandimensionen betragen 1x1 µm2. 
 
Die Temperierung in Ar lieferte noch keine befriedigenden Ergebnisse, um eine 
Korrelation zwischen der Fe-Inselgröße bzw. Fe-Partikelgröße und dem Durchmesser 
der Nanoröhren zu finden. Die Synthese der Fe-gefüllten CNTs fand aus Ferrocen statt. 
Bei der Zersetzung dieser Verbindung entsteht Wasserstoff [52]. Wenn die Synthese mit 
einem Massenstrom von 6.5 mg/min Ferrocen durchgeführt wird, dann kann ein 
Volumenstrom an H2 von etwa 4 sccm auftreten. Die Zusammensetzung der 
Gasatmosphäre wurde deshalb durch eine Mischung bestehend aus 120 sccm Ar und 4 
sccm H2 modifiziert. Die Temperierungsexperimente der Substrate und deren 





Ar. Mit dieser Behandlung ist bei allen Fe-Schichten eine signifikante Veränderung der 
Topographie zu erkennen, die sich in kleineren Fe-Inseln und in einer viel größeren 
Inseldichte widerspiegelt (Abb. 4.25). Im Allgemeinen fallen die Inselbreiten bei allen 
Fe-Schichten deutlich geringer aus oder bleiben konstant (5 nm Fe), während die 





Abbildung 4. 25: AFM-Analysen von Fe-Filmen, nach 10 min Behandlung in Ar/H2 (30:1) bei 1103 K: 
Amplitudenaufnahmen und zugehörige Topographieprofile für a) 1 nm Fe; b) 2 nm Fe; c) 5 nm Fe. Die 
Scandimensionen betragen 1x1 µm2. 
 
Die Aufgabe des Wasserstoffs besteht in der Reduktion von Eisenoxid, dass an der 
Oberfläche der Fe-Schichten bei Kontakt mit der Luft entstanden ist. Mit der 





verbunden. Folglich läuft die Inselbildung bevorzugt ab. Die 1 nm dicken Fe-Schichten 
erreichen auch bei der Behandlung in der Ar/H2-Atmosphäre die größten Inselbreiten (w 
bis 150 nm). Ähnliche Anomalitäten in der Inselgröße bei den 1 nm Fe Schichten 
schilderten Cantoro et al. [160], nachdem die Substrate bei 773 K im Vakuum (< 10-5 
mbar) temperiert wurden. Dann ergaben sich mittlere Inseldurchmesser von 200 nm. 
Wurde hingegen in H2 reicher Atmosphäre gearbeitet (200 sccm NH3, 0.6 mbar), dann 
reduzierte sich die Inselgröße auf 50 nm. Die großen Unterschiede zwischen den 
Versuchsbedingungen von [160] und in dieser Arbeit lassen aber keinen direkten 

















Ar / H2 
3.6 
6.8 
110 – 300  






Ar / H2 
2.5 
6.2 
40 – 180 






Ar / H2 
1.5 
6.0 
50 – 200  
40 – 180 
7 
22 
Tabelle 15:  Ergebnisse der AFM-Analyse von Fe-Schichten, die in verschiedenen Gasatmosphären 
temperiert wurden. 
Die bessere Annäherung zwischen den Fe-Inselgrößen und den experimentell 
bestimmten Durchmessern der Nanoröhren (Tabelle 14) ergibt sich für die in Ar/H2-
Atmosphäre temperierten Proben. Besonders auffallend ist die Bildung von Inseln mit 
kreisförmigem Querschnitt bei den 2 nm Fe-Schichten (Abb. 4.25b). Wegen der 
ausgeprägten räumlichen Separation der Inseln und der Relevanz für die vorgestellten 
Versuchsergebnisse wurden die Inseldurchmesser genauer analysiert (Abb. 4.26). 
Daraus ergibt sich ein mittlerer Durchmesser von  69 ± 22 nm. Dieser Wert übersteigt 
den ermittelten Durchmesser der CNTs um 25 nm, bzw. um ≈ 15 nm wenn der Beitrag 
durch die AFM-Spitze berücksichtigt wird. Die mittlere Höhe der Partikel wird zu 19 ± 
12 nm bestimmt. Erstaunlich gut ist die Übereinstimmung zwischen der Anzahl der Fe-
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Inseln und der Anzahl der Nanoröhren. In beiden Fällen können etwa 75 Inseln bzw. 
CNTs pro µm2 gezählt werden.  
Während der Synthese von CNTs spielt der Kohlenstoff eine essentielle Rolle und kann 
die Insel- bzw. Partikelgrößen des Metallkatalysators auf dem Substrat entscheidend mit 
beeinflussen. Bei den Temperierungsexperimenten blieb der Kohlenstoff aber 
unberücksichtigt. Mit der Anreicherung von Kohlenstoff im Metallpartikel verbunden 
ist eine Schmelzpunktserniedrigung. Während der Aufnahme von weiteren Kohlenstoff 
bis hin zur Sättigung nimmt die Oberflächenspannung des Metallpartikels zu, dass 
durch eine Zunahme der Höhe des Katalysatorpartikels zum Ausdruck kommt. Nach 
Überschreiten des Sättigungsniveaus wird Kohlenstoff ausgeschieden und das 
Katalysatorpartikel kann durch Kapillarkräfte weiter deformiert werden. Diese 
Interpretation gäbe eine Erklärung für die Unterschiede zwischen der Inselgröße auf den 
temperierten Substraten und dem CNT-Durchmesser.  
 
 
Abbildung 4. 26: Inselgrößen (bestimmt mit AFM-Analyse) von einer 2 nm Fe-Schicht nach 10 min 










4.2 Schichtsysteme auf oxidierten Silizium-Substraten für die CVD von 
Fe-gefüllten Kohlenstoff-Nanoröhren 
 



















Substratposition im CVD-Reaktor  (Vgl. Abb. 3.3) 
 1073 – 1273 K 
1 bar 
373 – 423 K 
1.8 – 6.5 mg/min 
120 sccm 
1 – 60 min 
30 K/min 
Si / 1 µm SiOx (10x10 mm) 
2 nm Co  
2 nm Ni 
10 nm Au + 2 nm Fe 
10 nm Al + 2 nm Fe 
50 nm Au + 10 nm Al + 2 nm Fe 
4 cm 
Tabelle 16:  CVD-Parameter für die Synthese Fe-gefüllter CNTs auf Si/ SiOx –Substraten mit diversen 
metallischen Schichten. Als Precursoren dienen Ferrocen und Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer. 
 
4.2.1 Co-, Ni-Monoschichten und Substrate ohne Metallschicht 
Ähnlich wie bei den Fe-beschichteten Substraten sollte zunächst das Längenwachstum 
der Kohlenstoff-Nanoröhren in Abhängigkeit von der Temperatur und der Prozessdauer 
analysiert werden. Als Ergänzung zu den Substraten mit Metallschichten kamen 
unbeschichtete Si/ SiOx-Substrate zum Einsatz.  
Die Experimente zum temperaturabhängigen Längenwachstum der CNTs erfolgten bei 
mittleren Substrattemperaturen von 1013 – 1123 K (Si/ SiOx/2 nm Co), 1052 – 1190 K 
(Si/ SiOx und Si/ SiOx/2 nm Ni). Der Ferrocen -Massenstrom betrug 6.5 mg/min. Die 
Prozessdauer wurde bei 10 min belassen.  
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Es stellte sich heraus, dass eine Substrat-Temperatur von 1103 ± 10 K ebenfalls 
vorteilhaft für das Co- und Ni-katalysierte Wachstum gerichteter CNTs ist. Eine 
Zusammenstellung der bei 1103 ± 10 K synthetisierten CNTs ist in den REM-
Aufnahmen in Abb. 4.27 gegeben. Allgemein betrachtet, weisen die CNTs auf den Si/ 
SiOx-Substraten und Co-beschichteten Substraten eine bessere Orientierung zur 
Substratoberfläche und weniger morphologische Defekte als die CNTs der Ni-





Abbildung 4. 27: REM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf a) + b) Si/ SiOx; c) + d) Si/ SiOx/ 2 nm Co 





Bei den Si/ SiOx-Substraten sind zwischen dickwandigen häufig dünnwandige CNTs 
anzutreffen. Hier wurden demzufolge verschieden große Katalysatorpartikel über die 
Gasphase antransportiert. Wie die Analysen der angefertigten TEM-Aufnahmen in Abb. 
4.28 ergeben, werden mit Ni die kleinsten mittleren Durchmesser von MWCNTs erzielt. 
Die Unterschiede im CNT-Durchmesser zum Co-beschichteten und unbeschichteten 
Substrat sind aber gering (Tabelle 17). Im Falle des Nickels und Cobalts weisen die 
Nanoröhren zudem eine breite Durchmesserverteilung auf. Nanoröhren, die sich aus 
kleinen Partikeln ausscheiden, können sehr große Wachstumsgeschwindigkeiten 
erzielen, die mit größeren Katalysatorpartikeln nicht möglich wären. Die gegenseitige 
sterische Behinderung verschieden schnell wachsender Nanoröhren resultiert 
möglicherweise in der beobachteten Morphologie (Abb. 4.27 e+f) beim Ni. Ist infolge 
der gestörten Orientierung kein kontinuierliches Wachstum der Nanoröhren mehr 
möglich, lagern sich über die Gasphase antransportierte Fe-C-Partikel ab (4.28 c). 
Letztgenannte Strukturen lassen sich auch an der Reaktorwand beobachten. 
 
   
Abbildung 4. 28: TEM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs synthetisiert bei 1103 ± 10 K mit a) Si/ SiOx; b) 







Si/ SiOx/ 2 nm Co 
Si/ SiOx/ 2 nm Ni  
34 ± 10 
37 ± 19 
30 ± 14 
13 ± 5 
14 ± 8 
11 ± 4 
Tabelle 17:  Einfluss des Katalysators auf den Durchmesser Fe-gefüllter CNTs. Die Synthese erfolgte bei 
1103 ± 10 K. 
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Zur Beurteilung der Kristallinität der Proben wurde wieder die Raman-Spektroskopie 
herangezogen (Abb. 2.29). Die Intensitätsverhältnisse ID/IG gleichen auf dem ersten 
Blick denen, die mit Fe-Schichten erzielt wurden. Auffallend sind bei Ni-beschichteten 
Substraten zusätzliche Gruppen von Banden bei 140 – 170 cm-1 und 250 – 290 cm-1, die 
sich den RBMs der äußeren und inneren einwandigen Nanoröhre von DWCNTs 
zuordnen lassen [165]. Bei Co ist nur die Gruppe im höheren Wellenzahlbereich 
ersichtlich. Der Durchmesser für isolierte SWCNT ist einfach mit der Wellenzahl der 
Resonanzabsorption υRBM zugänglich (d = 248 cm
-1 / υRBM [147,166]). Ohne 
Berücksichtung der Bündelung zu DWCNT ergeben sich für die inneren und äußeren 
Nanoröhren ≈ 0.8 – 1.0 nm und ≈ 1.4 – 1.8 nm. Im Vergleich dazu treten DWCNTs 
oder ähnliche Strukturen im Raman-Spektrum der mit Fe-Schichten synthetisierten 
Proben (Abb. 4.12) erst mit niedrigen Ferrocen-Massenströmen auf.  
 
Abbildung 4. 29: Raman-Spektren Fe-gefüllter CNTs, synthetisiert mit 6.5 mg/min Ferrocen bei 1103 ± 
10 K auf Si/ SiOx-Substraten, ohne oder mit 2 nm Ni- bzw. Co-Schicht und die Intensitätsverhältnisse der 
D- und G-Banden (ID/IG).  
 
Um zu sehen, ob Co oder Ni vom Substrat mit in der metallischen Füllung der CNTs 
wiederzufinden sind, wurden an verschiedenen Positionen entlang der CNT-
Längenachse EDX-Spektren von der Füllung aufgenommen. Die für alle Messpunkte 
typischen Zusammensetzungen gibt Abb. 4.30 wieder. Diese deuten auf einen reinen 
metallischen Fe-Kern hin. Folglich müssen Co und Ni während des Wachstums auf der 
Substratoberfläche verbleiben. Deren Einfluss auf den Bildungsprozess der Nanoröhren 





Abbildung 4. 30: EDX-Aufnahmen von der Füllung  auf a) Si/ SiOx/ 2 nm Co und b) Si/ SiOx/ 2 nm Ni  
synthetisierter  CNTs.  
 
Die Röntgendiffraktogramme in Abb. 4.31 lassen qualitativ für den Co-cokatalysierten 
Prozess die vermehrte Bildung von Fe3C erkennen. Bei den CNTs auf den Ni-
beschichteten Substraten ergab sich ein ähnliches Bild (nicht mit in 4.31 gezeigt). Eine 
Erklärung dafür geben die Dimensionen der CNTs aus Tabelle 17, die letztendlich 
größere Löslichkeiten von Kohlenstoff in den Katalysatorpartikeln vermuten lassen.  
 
Abbildung 4. 31: Röntgendiffraktogramme (Co-Kα) von Pulverproben Fe-gefüllter CNTs auf Si/ SiOx 
und Si/ SiOx/ 2 nm Co.  
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Die Bestimmung von CNTs mit sehr kleinen Durchmessern im TEM erfordert 
hochauflösende Aufnahmen, die allerdings im Vergleich mit der Substratgröße nur von 
einem sehr kleinen Bereichen Informationen liefern. Es ist damit durchaus möglich, 
dass die in Tabelle 17 angegebenen mittleren Durchmesser tatsächlich noch kleiner 
sind. Die Verwendung von unbeschichteten oder Fe-beschichteten Substraten (Abb. 4.8) 
scheint hingegen keinen großen Einfluss auf die Phasenzusammensetzung zu haben. In 
beiden Fällen sind neben den intensiven Reflexen von α-Fe nur sehr schwache Reflexe 
von Fe3C zu verzeichnen. 
Durch Bestimmung der Schichtdicken ergaben sich die Längen der CNTs und daraus 
die Wachstumsgeschwindigkeiten auf dem jeweiligen Substrat (Tabelle 18). Obwohl 
die ermittelten Längen stets Mehrfachbestimmungen unterlagen, können dabei Einflüsse 
durch Abweichungen bei den Substraten (Metallschichtdicke, Bedeckungsgrad) und 
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Tabelle 18:  Zusammenstellung der Ergebnisse zum temperaturabhängigen Wachstum Fe-gefüllter CNTs 
ohne Katalysator auf dem Substrat und mit Co- oder Ni-Katalysator, Versuchsdauer t = 10 min. 
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Nach Darstellung der Daten im Arrhenius-Plot und durch lineare Näherung, sind die  
jeweiligen Aktivierungsenergien EA aus dem Geradenanstieg zugänglich (Abb. 4.32).  
 
Abbildung 4. 32: Arrhenius-Plot für das Wachstum Fe-gefüllter CNTs mit Fe-Katalysator. 
 
Die Co-beschichteten Substrate weisen die größte Längenänderung mit der Temperatur 
auf und demzufolge kommt diesen auch die höchste Aktivierungsenergie (EA = 48 
kJ/mol bzw. 0.5 eV/Atom) zu. Die Aktivierungsenergie für das Ni-katalysierte 
Wachstum der Fe-gefüllten CNTs von EA = 43 kJ/mol bzw. 0.44 eV/Atom stimmt in 
etwa mit dem Fe-katalysierten Wert (Kapitel 4.1.2) überein. In diesem Fall sind jedoch 
die Durchmesser der Nanoröhren nicht konform. In der Anfangsphase des 
Wachstumsprozesses kann Fe mehr Kohlenstoff aufnehmen als Ni (s. Gl. 6). Im 
späteren Verlauf wird nur noch Fe und C hinzugeführt und dann sollten umso größere 
Wachstumsgeschwindigkeiten erzielt werden, je kleiner die Partikel sind. Vermutlich 
spielen die bereits erwähnten sterischen Hinderungen beim Wachstum auf Ni-
beschichteten Substraten eine wichtige Rolle. 
Die ermittelten EA-Werte für das Fe-, Co- und Ni-katalysierte Wachstum sind 
vergleichbar mit den Aktivierungsenergien von mittels MW-PECVD im Bereich 1173 – 
1373 K dargestellten ungefüllten MWCNTs [156]. Dabei wurden für Co und Ni EA-
Werte von 0.32 eV und 0.55 eV abgeleitet. In dieser Arbeit nimmt aber Co den größten 
Wert ein. Als Erklärung kann die hohe Affinität der Co-Katalysatorpartikel auf dem 
Substrat gegenüber Kohlenstoff, bedingt durch deren geringe Größe (Vgl. Tab. 17, unter 
der Annahme CNT-Durchmesser ≈ Partikeldurchmesser), angeführt werden. Ohne 
metallische Katalysatorschicht auf dem Substrat erfolgt das Wachstum der CNTs 
geringfügig langsamer. Mögliche Gründe können im vor dem Beginn des Wachstums 
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notwendigen Antransport katalytisch aktiver Partikel und deren Nukleation auf der 
Substratoberfläche liegen. Zu erwarten wäre die vergleichsweise niedrigste 
Aktivierungsenergie unter den verwendeten Substraten. Was auch durch den Wert von 
EA = 39 kJ/mol bzw. 0.40 eV/Atom bestätigt wird. Generell sind die energetischen 
Unterschiede für das Längenwachstum der Nanoröhren zwischen Fe-, Co-, Ni-
beschichteten Substraten und unbeschichteten Substraten aber so gering, dass sich ein 
allgemein gültiger Wachstumsmechanismus ableiten lässt.  
Unter Einbezug der Geometrie der Nanoröhren und der Wachstumsgeschwindigkeiten 
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Tabelle 19: Diffusionskoeffizienten von Kohlenstoff im Katalysatorpartikel bei 1103 ± 10 K. 
 
Der berechnete Diffusionskoeffizient für Kohlenstoff auf dem Si/ SiOx-Substrat schließt 
einzig die Diffusion von Kohlenstoff im System Fe-C ein. Bei den Co- bzw. Ni-
beschichteten Substraten fließen neben der Diffusion von Kohlenstoff im System Fe-C 
zusätzlich die Diffusion von C im System Co-C bzw. Ni-C ein. Damit stellen die 
berechneten Werte in diesen beiden Fällen gemischte Diffusionskoeffizienten dar. Die 
Diffusion des Kohlenstoffs in Fe dürfte dennoch bei allen CNTs unabhängig vom 
verwendeten Substrat eine Schlüsselrolle einnehmen. Die Diffusionskoeffizienten in 
Tabelle 19 übersteigen die Werte der Volumendiffusion von Kohlenstoff im festen 
System Metall-Kohlenstoff mit C-Gehalten < 1% meist um 1 – 2 Zehnerpotenzen (Vgl. 
Tab. 2). Obwohl die Diffusion langsamer als auf den Fe-beschichteten Substraten 






Um ein besseres Verständnis für die Oberflächenstrukturierung der Co- und Ni-Filme 
während des CNT-Wachstums zu entwickeln, wurden diese äquivalenten 
Temperaturbehandlungen wie die Fe-Schichten unterworfen (Kapitel 4.1.6) und im 
AFM analysiert. Von den Amplitudendarstellungen und den Topographieprofilen (Abb. 
4.33 und 4.34) lassen sich die Rauhigkeiten und Inseldimensionen ableiten. Die 





Abbildung 4. 33: AFM-Amplitudenaufnahmen und zugehörige Topographieprofile von 2 nm Co-Filmen: 
a) unbehandelt; nach 10 min Behandlung bei 1103 K in b) Ar, c) Ar/H2 (30:1). Die Scandimensionen 










Abbildung 4. 34: AFM- Amplitudenaufnahmen und zugehörige Topographieprofile von 2 nm Ni-Filmen: 
a) unbehandelt; nach 10 min Behandlung bei 1103 K in b) Ar, c) Ar/H2 (30:1). Die Scandimensionen 
betragen 1x1 µm2. 
 
Aus den AFM-Analysen ergeben sich Parallelen zum Fe. Die Temperierung in Ar führt 
zur Bildung von Inseln die bis zu 100 nm (Co) oder 120 nm (Ni) groß sein können. Die 
Inselbildung ist aber weniger stark ausgeprägt als bei den Fe-Filmen, das sich in kleinen 
Inselhöhen und RMS-Werten äußert. In diesen Fällen scheint die Benetzung der 

























30 – 100  




Si/ SiOx/ 2 nm Ni   keine 
Ar 





40 – 120 




Tabelle 20:  Ergebnisse der AFM-Analyse von Co- und Ni-Schichten, die in verschiedenen 
Gasatmosphären temperiert wurden. 
 
Wird die Temperaturbehandlung mit Ar/H2 (30:1) durchgeführt, so ergibt sich bei den 
Co-Filmen eine deutliche Oberflächen-strukturierung über den gesamten analysierten 
Bereich, die mit sehr kleinen Inseln und einer hohen Inseldichte (≈ 220 Co-Inseln pro 
µm2) in Erscheinung tritt. Eine umfassende Analyse der Inseldurchmesser erbringt einen 
mittleren Wert von 43 ± 13 nm (Abb. 4.35).  
 
  
Abbildung 4. 35: Inselgrößen (bestimmt mit AFM-Analyse) nach 10 min Behandlung in Ar/H2 bei 1103 






Auch in diesem Fall liegt die Co-Inselgröße über dem Durchmesser der Nanoröhren. 
Abgesehen von der Krümmung der Spitze kann die Differenz einerseits aus der 
Deformation der Co-Inseln während des Abkühlens resultieren. Andererseits kann die 
Verformung der Katalysatorpartikel während des CNT-Wachstums als Ursache 
angesehen werden. Die Ergebnisse zeigen eindrucksvoll, wie das Katalysatormaterial 
auf dem Substrat den Durchmesser der Nanoröhren und somit auch den 
Kerndurchmesser der Fe-Füllung beeinflussen kann. 
 
Im Falle der Ni-Schichten ist die Inselbildung in Ar/H2 ebenfalls deutlich festzustellen. 
Die Ermittlung der mittleren Inselgrößen und der Inseldichte ergibt Werte von 63 ± 18 
nm und 140 Ni-Inseln pro µm2. Angesichts der CNT-Durchmesser von 30 nm wären 
kleinere Inseln zu erwarten. Eine mögliche Erklärung ist, dass kleinere Partikel bei 
Beendigung der Temperierung zu größeren Inseln koaleszieren. Dafür sprechen 
zumindest die Diffusionskoeffizienten für die reinen Metalle nahe am Schmelzpunkt 
(1873 K, Tabelle 2), welche in der Reihenfolge DCo < DNi < DFe ansteigen. Anders 
ausgedrückt, findet bei Ni aufgrund der geringfügig höheren Mobilität der Metallatome 
ein stärkeres Inselwachstum als bei Co statt. Vermutlich wird die Koaleszenz der Ni-
Inseln während der Synthese durch das schnelle CNT-Wachstum vermieden.  
Gemäß Gl. 8 und 9 leiten sich weiterhin für die Viskositäten ηCo > ηNi > ηFe und für die 
Oberflächenspannungen σCo > σNi > σFe ab. Aus der Young-Gleichung (Gl. 38) sind für 
Co-Partikel die größten Randwinkel δ zu erwarten. Das geht auch aus den Befunden 
(Inseldimensionen) der AFM-Analysen hervor. Das heißt, die Co-Partikel sind bestrebt, 
eine möglichst kleine Kontaktfläche mit dem Substrat einzunehmen. Demzufolge bilden 
sich Partikel mit kleinem Durchmesser und großer Höhe. Wenn zudem die 
Grenzflächenspannung zwischen Substrat und Co-Metallpartikel γSubstrat/Metall unter den 












Mit Hilfe der Inseldimensionen und der Inselanzahl pro Flächeneinheit kann ein 
Vergleich von deren Gesamtvolumen und dem Volumen der Metallschicht angestellt 
werden. Für Fe und Co ergibt sich eine gute Anpassung zwischen den Volumina. Bei 
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den Ni-Proben fällt das Volumen der Inseln etwa um den Faktor 3 größer aus, als für 
eine 2 nm dicke Ni-Schicht zu erwarten wäre. Die Ursachen können vielfältig sein, z.B. 
die Schichtdicke ist größer als 2 nm, die Form der Inseln ist anders (hier wurden 
Kugelsegmente zugrunde gelegt), Überbestimmung der Inselgröße durch Krümmung 
der Spitze, Kontaminationen der Schichten. Welche Effekte zutreffen bleibt hier unklar.  
 
Analog zu den Fe-beschichteten Substraten wurde die Abhängigkeit des Co- und Ni-
cokatalysierten CNT-Wachstums von der Prozessdauer untersucht. Die Ergebnisse 
werden nachfolgend vorgestellt und diskutiert. 
Das Länge-Zeit-Verhalten (Abb. 4.36) kann wiederum durch Exponentialfunktionen der 
Form gemäß Gl. 37 beschrieben werden.  
 
Abbildung 4. 36: Länge der Fe-gefüllten CNTs als Funktion der Prozessdauer für verschiedene 
Substratbeschichtungen, Ferrocen-Massenstrom 6.5 mg/min, Synthesetemperatur 1103 ± 10 K. 
 
Die Wachstumsparameter in Tabelle 21 lassen einige grundlegende Tendenzen 
erkennen: 
 
o Ohne Metallschicht auf dem Substrat erfolgt das CNT-Wachstum langsamer und 
die Lebensdauer der auf den CNTs akkumulierten Katalysatorpartikel ist länger.  
o Je kleiner die metallischen Katalysatorpartikel auf dem Substrat sind, desto 
schneller wachsen die Nanoröhren.  
o Die geringen Unterschiede der Wachstumsparameter lassen auf einen 
Wachstumsmechanismus schließen, der für alle verwendeten Substrate gültig ist. 
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Die katalytische Aktivität der Metallpartikel auf den Substraten hängt mit der 
Löslichkeit gegenüber Kohlenstoff zusammen. Da Ni am wenigsten Kohlenstoff 
aufnehmen kann, läuft die Deaktivierung, (bspw. durch Bildung von Ni3C) am 
schnellsten ab. Soll die Lebensdauer des Katalysators verlängert werden, besteht die 
Möglichkeit geringe Mengen Wasser (im ppm Bereich) bei der Synthese zu verwenden 
[85,167,168]. Das Ziel dieser Vorgehensweise ist es amorphen Kohlenstoff von den 






Si/ SiOx 14 15.4 
Si/ SiOx/ 2 nm Co 19 12.6 
Si/ SiOx/ 2 nm Ni 19 10.3 
Tabelle 21:  Parameter der exponentiellen Näherung des zeitabhängigen Wachstums Fe-gefüllter CNTs, 
bei 1103 ± 10 K, auf ausgewählten Substraten. 
 
4.2.2 Al/Fe-, Au/Fe- und Au/Al/Fe-Multischichten 
In diesem Abschnitt  soll gezeigt werden in wie weit es möglich ist, den Durchmesser 
der CNTs und damit der eingeschlossen Fe-Drähte zu minimieren. Hier soll der Einfluss 
von metallischen Zwischenschichten aufgezeigt werden. Bei der Wahl der Substrate fiel 
die Entscheidung auf Au/ Fe, Al/ Fe und Au/ Al/ Fe-beschichtete Si/ SiOx-Substrate. 
Die Synthese der CNTs wurde mit Ferrocen (6.5 mg/min) bei 1103 ± 10 K und einer 
Versuchsdauer von 10 min durchgeführt. Alle anderen Parameter entsprachen den 
Werten in Tabelle 16. 
Zusätzliche Al-Schichten unter der Fe-Katalysatorschicht hatten sich bereits bei 
ungefüllten CNTs bewährt, um deren Durchmesser zu reduzieren [169-171]. 
Verflüssigtes Al (Smp. 933 K) oder Al2O3 auf der Oberfläche, dienen dabei als 
Diffusionssperre für Fe-Partikel und verhindern deren Agglomeration. Dieser Effekt 
lässt sich auch bei den gefüllten CNTs ausnutzen. Die REM-Aufnahme an der 
Bruchkante der Substrate (Abb. 4.37 a) zeigt ein dicht gepacktes und senkrecht zur 
Substratoberfläche orientiertes Netzwerk von CNTs. Mit einer 10 nm Al-Schicht unter 
einer 2 nm Fe-Schicht lassen sich noch dünnere Fe-gefüllte CNTs synthetisieren als mit 
 117 
Ni (Kapitel 4.2.1). Dies belegen die anhand von hochauflösenden TEM-Aufnahmen 
(Abb. 4.37 b) ermittelten Durchmesser (Tab. 22).  
 
   
Abbildung 4. 37: Fe-gefüllte CNTs auf  Si/ SiOx/ 10 nm Al/ 2 nm Fe: a) REM-Bild aufgenommen an der 










Si/ SiOx/ 10 nm Al/ 2 nm Fe 
Si/ SiOx/ 10 nm Au/ 2 nm Fe 




17 ± 8 
56 ± 13 
26 ± 20 
6 ± 3 
20 ± 8 
12 ± 8 
Tabelle 22:  Einfluss zusätzlicher Al- und Au-Schichten auf den Durchmesser Fe-gefüllter CNTs. Die 
Synthese erfolgte bei 1103 ± 10 K mit 6.5 mg/min Ferrocen. Die Versuchsdauer betrug 10 min. 
 
Durch Temperierung der Substrate in Ar/H2-Atmosphäre (Vgl. Kapitel 4.1.5 und 4.2.1) 
kann auch bei den Al/Fe-Filmen eine Inselbildung erreicht werden. Die AFM-Analyse 
deutet bereits für die unbehandelten Substrate diskontinuierliche Fe-Schichten (Abb. 
4.38 a) an. Dafür sprechen zumindest die Rauhigkeit (RMS = 5.3 nm) und das 
Topographieprofil. Nach der thermischen Behandlung ist das ganze Substrat mit einer 
großen Zahl Inseln (pro µm2) bedeckt, die räumlich voneinander getrennt liegen (Abb. 
4.38 b). Hiervon leitet sich für den Inseldurchmesser bei Raumtemperatur ein Wert von 
37 ± 8 nm ab (Abb. 4.39). Die mittlere Höhe beläuft sich auf 15 nm. Der 





Abbildung 4. 38: AFM- Amplitudenaufnahmen und zugehörige Topographieprofile von 10 nm Al/ 2 nm 
Fe-Filmen: a) unbehandelt; b) nach 10 min Behandlung bei 1103 K in Ar/H2 (30:1). Die 
Scandimensionen betragen 1x1 µm2. 
 
Abbildung 4. 39: Inseldurchmesser (bestimmt mit AFM-Analyse) von einer 10 nm Al/ 2 nm Fe-Schicht 
nach 10 min Behandlung in Ar/H2 bei 1103 K. Der analysierte Bereich beträgt 1 µm
2. 
 
Für Anwendungen der Fe-gefüllten CNTs in der Elektronik ist es von Vorteil, wenn das 
Wachstum bereits auf metallischen Substraten bzw. metallischen Schichten stattfindet. 




elektrischen Leitfähigkeit stellt Gold ein ausgezeichnetes Kontaktmaterial dar. Deshalb 
wurden bei den Wachstumsexperimenten Au-Filme mit in die Schichtstruktur 
aufgenommen. Als Resultat der Synthese ergeben sich inselartige Bedeckungen der 
Substrate mit büschelförmigen Ensembles Fe-gefüllter CNTs (Abb. 4.40 a+b). Genauer 
gesagt, neigen die Fe-Filme auf der Au-Oberfläche dazu, sich in einige 100 nm große 
Inseln anzuordnen. Außerdem bilden Fe und Au bei der gewählten Synthesetemperatur 
von 1103 ± 10 K keine Legierungen [44]. Die Größe der Inseln liefert auch eine 
Erklärung für den in Tab. 22 ermittelten Durchmesser der CNTs.  
Bei Au/Al/Fe-Filmen überwiegt der Einfluss der Al-Schicht und führt zu einem 
ähnlichen Verhalten wie bei der binären Metallbeschichtung (Abb. 4.40 c+d), d.h. 
dünnwandige Fe-gefüllte MWCNTs werden gebildet. Die Dicke der Au-Schicht läßt 
sich dabei ohne weiteres von 10 nm auf 50 nm erhöhen. Außerdem werden mit diesen 
Substraten die größten Wachstumsgeschwindigkeiten (57 nm/s) erzielt, ohne dass die 
Durchmesser der CNTs ansteigen. Den Nachweis, dass die Schichtelemente Au und Al 
nicht in der Füllung der CNTs wiederzufinden sind, erbrachten die entlang der CNT-
Längenachse von der Füllung aufgenommenen EDX-Spektren. Die Abb. 4.41 zeigt die 




Abbildung 4. 40:  REM und TEM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf (a+b) Si/ SiOx/ 10 nm Au/ 2 nm Fe 




Abbildung 4. 41: EDX-Aufnahme der Füllung einer auf  Si / SiOx / 50 nm Au/ 10 nm Al/ 2 nm Fe- 
Substrat synthetisierten  CNT.  
 
4.2.3 CVD mit Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer [(C5H5)Fe(CO)2]2 
Der überwiegende Teil der CVD-Syntheserouten zur Darstellung Fe-gefüllter CNTs 
verwendet Ferrocen als Precursor (Vgl. Tabelle 4). Mit der Verbindung 
Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer bietet sich ein alternativer Precursor an. Von 
diesem Metallkomplex liegen bislang noch keine Studien zur Darstellung Fe-gefüllter 
CNTs vor. Hier sollen einige ausgewählte Ergebnisse vorgestellt werden, die das 
Potential der Komplexverbindung für die CNT-Synthese verdeutlichen.  
Dazu musste die Sublimationstemperatur auf 483 K modifiziert werden. Es ergab sich 
somit ein Precursor-Massenstrom von 4.0 mg/min. Die Experimente wurden wieder bei 
1103 ± 10 K und mit einer Versuchsdauer von 10 min durchgeführt. Alle anderen 
Parameter waren identisch mit denen von Tab. 16.  
Unabhängig ob Fe-beschichtete oder Au/Al/Fe-beschichtete Substrate eingesetzt 
werden, sind Ensembles von CNTs erhältlich, deren Wachstumsrichtung einheitlich 
senkrecht zur Substratoberfläche verläuft (Abb. 4.42 a+c). Die Schichtdicken bzw. 
Längen der CNTs sind mit maximal 5 µm deutlich kleiner als mit Ferrocen (Vgl. 
Kapitel 4.1.3, 4.2.2). Angesichts des geringeren Kohlenstoffangebotes bei gleichen 
Versuchszeiten ist diese Beobachtung verständlich. Die CNTs sind ähnlich gut mit Fe 
gefüllt (bis 80% möglich) wie das aus Ferrocen synthetisierte Material (Abb. 4.42 b+d). 
Es lassen sich jedoch keine vollständig gefüllten CNTs beobachten, wie es aufgrund des 
günstigeren Fe/C-Verhältnisses zu erwarten wäre. Vielmehr bildete sich schon in der 
Sublimationszone des CVD-Systems metallisches Eisen. Der in Form von CO 
gebundene Sauerstoff wirkt bei der Synthese nicht störend. Vermutlich erfolgt im 
Beisein von Wasserstoff die Bildung von Kohlenstoff und Wasser. Letzteres kann 





Abbildung 4. 42:  REM und TEM-Aufnahmen Fe-gefüllter CNTs auf (a+b) Si/ SiOx/ 2 nm Fe und (c+d) 
Si/ SiOx/ 50 nm Au/ 10 nm Al/ 2 nm Fe. 
 
Die chemische Zusammensetzung und die Reihenfolge der Metallschichten auf den 
Substraten beeinflussen die Dimensionen der CNTs. Bei den Durchmessern der CNTs 
ergibt sich ein ähnliches Bild wie mit Ferrocen. Die Durchmesserverteilung fällt 








Si/ SiOx/ 2 nm Fe 
Si/ SiOx/ 50 nm Au/ 10 nm Al/ 2 nm Fe 
6.7 
8.3 
32 ± 12 
23 ± 5 
8 ± 2 
13 ± 7 





4.3 Untersuchungen zur Kristallstruktur und der Phasenzusammen-
setzung Fe-gefüllter Kohlenstoff-Nanoröhren 
4.3.1 TEM- und HRTEM-Analyse  
Für die nachfolgenden Analysen dienten Fe-gefüllte CNTs, die bei 1103 ± 10 K auf Si/ 
SiOx/ 2 nm Fe-Substraten gewachsen waren. Als Precursoren dienten Ferrocen und  
Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer. 
Eine typische TEM-Aufnahme einer Fe-gefüllten CNT gibt Abb. 4.43 wieder. Für die 
Elementanalyse wurde ein EDX-Spektrum von der Füllung angefertigt. Darin treten 
neben dem Fe der Füllung nur Kohlenstoff der Nanoröhre und Kupfer in Erscheinung. 
Wobei letzteres auf das verwendete Cu-TEM-Netz zurückzuführen ist.  
 
 
Abbildung 4. 43:  TEM-Aufnahme einer Fe-gefüllten CNT und EDX-Spektrum von der Füllung. 
 
Dem Hauptanteil der innerhalb der CNTs eingeschlossenen Nanodrähten lässt sich die 
Struktur von α-Fe (bcc-Fe) zuordnen. In Abb. 4.44 sind die dazugehörigen TEM-Daten 
zusammengefasst. Bei allen gezeigten Fe-Füllungen handelt es sich, wie die 
dazugehörigen Beugungsmuster belegen, zweifelsfrei um Einkristalle. In einigen 
wenigen Fällen der α-Fe-Füllungen treten gestreckte Beugungsspots im SAED-Muster 
auf (Abb. 4.44 d). Grund dafür sind Versetzungen von einigen Grad zwischen 
benachbarten Kristalldomänen, die bedingt durch das ungleichmäßige CNT-Wachstum 
auftreten. In allen Aufnahmen sind zusätzlich die (002)-Spots der Graphitebenen 
eingezeichnet. Aufgrund ihrer bogenartigen Form, lässt sich schließen, dass die 




Abbildung 4. 44:  TEM-Aufnahmen (a – c) und dazugehörige SAED-Muster (d – f) von verschiedenen 
einkristallinen α-Fe-Nanodrähten in CNTs. Die (002)-Spots stammen von der CNT-Hülle. 
 
Die α-Fe-Einkristalle können entlang verschiedener Kristallebenen parallel zu den 
Wänden der CNTs orientiert sein (z.B. (111), (222), (112), (024)). Anders wie in 
[125,126] berichtet, kann keine Vorzugsorientierung der α-Fe-Einkristalle mit der 
(001)- oder (111) Ebene parallel zu den CNTs beobachtet werden. Die in dieser Arbeit 
vorgestellten Analysen der Füllung beweisen, dass sich die Orientierung innerhalb eines 
einzelnen α-Fe-Einkristalls geringfügig verändern kann (Abb. 4.45). Die Kristalle sind 
demzufolge in der Lage sich während des Wachstums gegenüber der CNT-Hülle 
geringfügig zu neigen. Das α-Fe stellt sehr wahrscheinlich eine initiale Phase dar, die 
nicht durch γ-α-Umwandlung während des Abkühlprozesses entsteht. Ansonsten 
müssten die α-Fe-Einkristalle zahlreiche Korngrenzen  und Gitterfehler aufweisen. Die 
Phasenumwandlung hängt mit der Abkühlgeschwindigkeit zusammen. In allen 
vorangegangenen Experimenten wurde mit 30 K/min abgekühlt. Bei einem 
Vergleichsexperiment mit einer Abkühlgeschwindigkeit von 60 K/min gab die 
Röntgendiffraktometrie (hier nicht gezeigt) keine Anhaltspunkte für eine Änderung in 
der Phasenzusammensetzung.  
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Insbesondere die γ-Fe-Phase trat nicht stärker in Erscheinung. Um wirklich sicher zu 
gehen müssten die Proben spontan abgeschreckt werden (Vgl. Abb. 2.8). Dann könnte 
festgestellt werden, ob die Proben eventuell mehr γ-Fe enthalten. 
 
 
Abbildung 4. 45:  TEM-Aufnahmen (a) und SAED-Muster (b – c) entlang eines einkristallinen α-Fe-
Nanodrahtes in CNTs. Die (002)-Spots sind der der CNT-Hülle zuzuordnen. Es werden weiterhin die 
Winkel zwischen der CNT-Achse und der (110)-Ebene gezeigt.  
 
Neben den α-Fe-Einkristallen werden γ-Fe-Einkristalle identifiziert (Abb. 4.46). Diese 
treten jedoch seltener auf, welches auch durch die  XRD-Analysen (Vgl. Kapitel 4.1) 
abgesichert wird. Für die γ-Fe-Einkristalle existiert keine Vorzugsorientierung parallel 
zu den CNTs. Es lassen sich beispielsweise Orientierungen in (111), (331) oder (220) 
bestimmen. Kim et al. [126] analysierten CNT-Material, das bei 973 K (Thermische 
CVD) aus Ferrocen/Xylen-Mischungen dargestellt wurde. Sie gaben für das Verhältnis 
der Partikelanzahl γ-Fe/α-Fe einen Wert von 0.68 und begründeten dies mit dem hohen 
E-Modul der CNT, der eine γ-α-Umwandlung verhindert. Solche hohen Anteile von γ-
Fe lassen sich anhand der vorliegenden Untersuchungsergebnisse nicht feststellen. 
Vermutlich liegt die Ursache in den unterschiedlichen Prozessbedingungen bei der 




Abbildung 4. 46:  TEM-Aufnahme (a) und dazugehöriges SAED-Muster (b) von einkristallinen γ-Fe-
Nanodrähten in CNTs. Das Beugungsmuster wurde von (211)-Ebene von γ-Fe aufgenommen. Die (002)-
Spots stammen von der CNT-Hülle. 
 
Wegen der kohlenstoffreichen Umgebung des Fe bei der Synthese ist die Bildung 
einkristalliner Füllungen aus α-Fe oder γ-Fe  kein notwendiges Kriterium. Dies belegt 
die Anwesenheit orthorhombischer Fe3C-Einkristalle (Zementit) in Abb. 4.47. Die 
Aufspaltung von einigen Beugungsspots im SAED-Muster zeigt wieder geringfügige 
Ausrichtungsfehler bei einigen Fe3C-Domänen an. Anhand dieser Aufnahme verläuft 




Abbildung 4. 47:  TEM-Aufnahme (a) und dazugehöriges SAED-Muster (b) entlang der (331)-Ebene 
von orthorhombischen Fe3C. Der (002)-Spots zeigt wieder die Orientierung der CNT an. 
 
Die einkristallinen Fe3C-Füllungen können weiterhin kontinuierlich in α-Fe-Einkristalle 
übergehen und umgekehrt. Die HRTEM-Aufnahmen an den eingeschlossenen Fe-
Nanodrähten in Abb. 4.48 a lassen an der Wurzel der Nanoröhre einen strukturell 
perfekten α-Fe-Einkristall und weiter entfernt von der Wurzel, aber in der gleichen 
Füllung, einkristallines Fe3C erkennen (Abb. 4.48 b). Solche Strukturen sind denkbar, 
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wenn sich in einem frühen Stadium des CNT-Wachstums Fe-C-Partikel aus der 
Gasphase auf den Nanoröhren abscheiden und mit Katalysatorpartikeln, welche die 
Struktur von α-Fe aufweisen, vereinigen. 
 
 
Abbildung 4. 48:  HRTEM-Aufnahmen der einkristallinen Füllung einer CNT und vergrößerte 
Ausschnitte: a) α-Fe-Einkristall; b) einkristallines orthorhombisches Fe3C. 
 
Bei der genaueren Betrachtung der Fe3C-Füllungen fällt auf, dass deren Kern die 
charakteristische orthorhombische Struktur aufweist (Abb. 4.48, 4.49 a+b), hingegen 
sich ab einer Entfernung von 2 nm von der Grenzfläche zwischen CNT und Füllung die 
atomare Struktur verändert (Abb. 4.49 c). Bei einem Durchmesser der Nanodrähte von 
15 – 20 nm sollte ein ausreichender Kontrast im Randbereich möglich sein. Deshalb ist 
eine strukturelle Veränderung bedingt durch eine veränderte chemische 
Zusammensetzung der Füllung im Grenzbereich am wahrscheinlichsten. Im Anbetracht 
dessen, dass kein metastabiles Gleichgewicht zwischen Fe3C und Graphit besteht und 
damit keine direkte Grenzfläche zu erwarten ist, sind die experimentellen Befunde 
verständlich. Die Arbeit von Schneider [172] belegte eindeutig, wie Graphit die 
Zersetzung  von Fe3C in α-Fe und Kohlenstoff initiert. Die Aufnahmen in Abb. 4.49 c 
sind ein möglicher Hinweis für α-Fe-Schichten mit Dicken von einigen Atomlagen. 
Dennoch sind wegen der Schwierigkeit der Identifikation noch weitere Untersuchungen 




Abbildung 4. 49:  HRTEM-Aufnahmen von einkristallinem Fe3C (a) und Vergrößerungen des 
Kernbereichs (b), sowie des Grenzbereiches CNT/Füllung (c).  
 
Eine radiale Phasenverteilung (von innen nach außen: α-Fe/ γ-Fe/ Fe3C/ CNT) der 
CNTs, wie sie Prados et al. [128] auf der Grundlage von Mößbauer-Daten postulierten, 
widerspricht den Ergebnissen der TEM-Untersuchungen und kann nicht bestätigt 
werden.   
Weiterhin werden sehr selten Fe-C-Nanodrähte beobachtet, deren Kristallgitter sich 
durch Netzebenenabstände auszeichnen, die um den Faktor 2 – 3 größer sind als in 
kubischen Fe-Phasen (Abb. 4.50). Solche Kristalle können jedoch unmittelbar mit den 
kubischen Phasen verwachsen sein. Der obere Teil in (Abb. 4.50) wird als α-Fe 
identifiziert, während der untere Teil Gitterparameter von 1.9 Å und 4.6 Å zeigt. Die 
EDX-Analysen der Fe-Füllungen ergaben keine Unterschiede in der chemischen 
Zusammensetzung im Vergleich zu Nanodrähten aus kubischem Fe (analog wie in Abb. 
4.44). Da die Nachweisgrenze im EDX bei ≈ 5% liegt, können Verunreinigungen bspw. 
durch Si vom Substrat nicht ausgeschlossen werden.  Für eine Fe-Si-C-Legierung mit 
0.062% C und 3.51% Si wurden die Gitterparameter der orthorhombisches Zelle zu a = 
8.8 Å, b = 9.0 Å, c = 14.4 Å bestimmt [173]. Demnach leiten sich z.B. für die (020)- 
und (422)-Netzebenen Abstände von 4.48 Å und 1.90 Å ab. Schaper et al. führten die 
vergrößerten Netzebenenabstände bei Fe3C-Phasen auf zusätzlich gelösten Kohlenstoff 
zurück. Beispielsweise ergab sich für den (101)-Netzebenenabstand 3.74 Å (im 
Vergleich zu 3.38 Å aus XRD-Messungen von [174]). Es gibt dennoch deutliche 
Unterschiede zu den Literaturdaten und deshalb bleibt hier offen, welche Struktur diese 




Abbildung 4. 50:  HRTEM-Aufnahmen von einkristallinen Fe-C-Nanodrähten, deren Strukturen 
gegenüber kubischen Fe-Phasen deutlich vergrößerte Netzebenenabstände aufweisen.   
 
Wird anstelle von Ferrocen die Verbindung [(C5H5)Fe(CO)2]2 eingesetzt, dann lassen 
sich bei den TEM-Untersuchungen erneut einkristalline Füllungen von α-Fe 
identifizieren (Abb. 4.51). Daneben traten in geringeren Anteilen γ-Fe und Fe3C in 
einkristalliner Form auf. Diese Ergebnisse sind analog denen mit Ferrocen und sollen 
hier nicht noch einmal diskutiert werden. 
 
 
Abbildung 4. 51:  HRTEM-Aufnahme von einkristallinen α-Fe-Nanodrähten in einer CNT, die durch 






4.3.2 Quantitative Phasenanalyse mittels Mößbauer-Spektrokopie 
Die 57Fe Transmissions-Mößbauer-Spektroskopie (TMS) und die Konversions-
elektronen-Mößbauer-Spektroskopie (CEMS) wurden gezielt eingesetzt, um die 
verschiedenen Fe-Phasen im CNT-Ensemble zu unterscheiden, zu quantifizieren und 
bezüglich ihrer räumlichen Verteilung zu beurteilen. Für die Aufnahme der TM-
Spektren dienten CNT-Pulver, welche durch mechanisches Entfernen von den  
beschichteten Substraten (Si/ SiOx/ + 2 nm Fe oder +  10 nm Al/ 2 nm Fe) erhalten 
wurden. Die Aufnahme der CEM-Spektren erfolgte ausschließlich an beschichteten 
Substraten, weil sich damit die oberflächennahen Schichten (für reines Eisen 100 – 200 
nm Schichtdicke [175]) selektiv charakterisieren ließen. 
Alle untersuchten Proben und deren Herstellungsbedingungen gibt Tabelle 24 wieder. 
Die wesentlichen Unterschiede der Proben liegen bei den Syntheseparametern wie 
Temperatur, Katalysatorschicht und Precursormassenstrom. Im Allgemeinen sind in den 
bei Raumtemperatur von den Pulverproben gewonnen Mößbauer-Spektren die 
Signaturen von drei Fe-Phasen zu erkennen: zwei Sextetts die zu α-Fe und Fe3C 
gehören, sowie ein Singulett, welches mit γ-Fe korrespondiert. Aus den relativen 
spektralen Flächen bezüglich der drei Fe-Phasen ergeben sich je nach 
Synthesebedingungen verschiedene Phasenanteile. Die Analysenergebnisse und die 




















Si/ SiOx/ 2 nm Fe 
Si/ SiOx/ 2 nm Fe 
Si/ SiOx/ 2 nm Fe* 
Si/ SiOx/ 10 nm Al/ 2 nm Fe  
Si/ SiOx/ 10 nm Al/ 2 nm Fe 
Si/ SiOx/ 10 nm Al/ 10 nm Fe* 
1103 ± 10 K 
1152 ± 10 K 
1103 ± 10 K 
1103 ± 10 K 
1103 ± 10 K 







Tabelle 24: Übersicht der Mößbauer-Proben und ausgewählter Herstellungsbedingungen. Die 
Versuchsdauer bzw. der Ar-Volumenstrom betragen für alle Proben 10 min bzw. 120 sccm. Den Proben 
MB3 und MB6 wurde zusätzlich 57Fe implantiert, die Substrate sind mit * symbolisiert. 
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Beispielsweise lässt sich anhand des TM-Spektrums (Abb. 4.52) das Verhältnis der Fe-
Phasen α-Fe:γ-Fe:Fe3C für Probe MB1 zu 79%:6%:15% bestimmen. Der große Anteil 
α-Fe steht dabei in guter Übereinstimmung mit den vorhergehenden XRD- und TEM-
Studien an äquivalentem Probenmaterial. 
Für die Probe MB2 lässt sich Gehalt an α-Fe sogar mit 88% beziffern. Dies scheint auf 
den ersten Blick anormal, denn gemäß der höheren Synthesetemperatur und dem Fe-C-
Phasendiagramm sollte sich der Existenzbereich von γ-Fe und Fe3C verbreitern. Im 
Gegenteil zu MB1 fallen die Anteile von γ-Fe und Fe3C noch etwas geringer aus. Die 
einfachste Erklärung basiert auf der Umwandlung von γ-Fe und Fe3C in α-Fe und 
Graphit während des Abkühlvorganges, vorausgesetzt es steht genügend freies 
Volumen für die γ-α-Umwandlung innerhalb der CNT zur Verfügung. Anhand der 
Abmessungen (Länge, Durchmesser in Tab. 12) der CNTs lässt sich dieser Trend 
zumindest tendenziell bestätigen.  
 
Abbildung 4. 52:  TM-Mößbauerspektren der Proben MB1 und MB2 bei Raumtemperatur. Die blaue 
Darstellung entspricht dem Gesamtspektrum. 
 
CEM-Spektren wurden von den Proben MB1 (vor der Entfernung der CNTs vom 
Substrat), MB3 und MB4 aufgenommen (Abb. 4.53). Bei den beiden letztgenannten 
Proben handelt es sich um Substrate, die vor der CNT-Synthese durch 
Ionenimplantation mit 57Fe angereichert wurden. Für die möglichst oberflächennahe 
Implantation galt es die kleinstmöglichste Beschleunigungsspannung (40 KV) 
auszuwählen. Nach einer zweistündigen Strahlzeit ergab sich eine Gesamtdosis von 1016 
Ionen pro cm2. Mit diesen Implantationsbedingungen wurde 57Fe bei Probe MB3 
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hauptsächlich in die Oxidschicht eingebaut (Implantationsprofil nicht gezeigt). Um eine 
deutliche Anreicherung in der Fe-Schicht zu erzielen musste die Schichtdicke auf 10 nm 
erhöht werden. Solche dicke Katalysatorschichten erschweren allerdings das Wachstum 
der CNTs. Damit gerichtete Nanostrukturen auf dem Substrat wachsen, musste unter die 
Fe-Schicht eine Al-Schicht gesputtert werden. Aus dem durch Simulation (Monte Carlo 
Rechnung mit SRIM) erhaltenen Implantationsprofil (Abb. 4.54) geht hervor, dass etwa 
25% der Ionen direkt in die Fe-Schicht implantiert werden, während die restlichen ≈ 
75% bis in Al- und SiOx-Schicht eindringen. In der Fe-Schicht sollten nach der 




Abbildung 4. 53:  CEM-Spektren a) der Proben MB1 und MB3; b) von MB4 bei Raumtemperatur. Die 
blaue Darstellung korrespondiert mit dem Gesamtspektrum. 
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Die CEM-Spektren in Abb. 4.53 a lassen erkennen, dass sich die Zusammensetzung der 
Füllung in der Nähe der CNT-Spitze zugunsten von γ-Fe und/oder Fe3C verändert. Ein 
Hinzugewinn an γ-Fe beobachteten auch Ruskov et al. [123]. In Einzelfällen wurde 
sogar reines γ-Fe an der Spitze detektiert. Als Ursache benannten Ruskov et al. die im 
Vergleich zur restlichen CNT schnellere Abkühlung der Spitze, wenn der CVD-Prozess 
beendet wird. Die Spektren für MB1 und MB3 weisen hingegen nach wie vor für α-Fe 
den höchsten Gehalt aus. Die Unterschiede zwischen den beiden Proben, d.h. warum 
sich bei MB1 der Anteil von  γ-Fe  und bei MB3 der Anteil von  Fe3C erhöht, sind nicht 
genau nachzuvollziehen. Vermutlich sind lokale Differenzen bei den 
Wachstumsbedingungen dafür verantwortlich. Mössbauerstudien an Fe-gefüllten CNTs, 
die über große Mengen Fe3C an der CNT-Spitze berichten, wurden bislang nicht 
veröffentlicht. Angesichts der kohlenstoffreichen Umgebung der Füllung (zur Spitze hin 
abnehmender Füllungsgrad) ist die Carbidbildung durchaus gut vorstellbar. Das belegt 
auch das Spektrum von MB3. Aus den bisherigen Wachstumsstudien ist weiter bekannt, 
dass die Wachstumsgeschwindigkeit zur Spitze hin abnimmt. Die Deaktivierung der 





Abbildung 4. 54:  Implantations-Tiefenprofil von 57Fe für ein Si/ 1 µm SiOx/ 10 nm Al/ 10 nm Fe- 
Substrat. 
 
Eine völlig andere Zusammensetzung ergab sich für MB4 (Abb. 4.53 b). Bei dieser 
Probe stellt Fe3C mit Abstand die Hauptfraktion dar. Die Al-Schicht verhindert dabei 
die Agglomeration von Fe-Nanopartikeln. Infolge der geringen Größe sind die 
Nanopartikel in der Lage viel Kohlenstoff aufzunehmen und sich während des 
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Wachstums in Fe3C umzuwandeln. Es fällt darüber hinaus auf, dass bei MB4 die 
höchsten Peakintensitäten erzielt werden, obwohl die Menge an Analysenmaterial bei 
allen drei Proben etwa gleich ist. Möglicherweise wird 57Fe-angereichertes Fe bis hin 
zur Spitze transportiert. 
Als Ergänzung zu dem CEM-Spektrum von MB4 sind die TM-Spektren von MB5 und 
MB6 in Abb. 4.55 zusammengestellt. Allerdings beträgt die Fe-Schichtdicke nur 2 nm, 
so dass ein Vergleich nur schwer möglich ist. Obwohl bei den Synthesebedingungen nur 
der Ferrocenmassenstrom variiert wurde, ist die Zusammensetzung äußerst kontrovers. 
Während MB6 in etwa quantitativ ähnliche Phasenanteile wie MB4 aufweist, ergeben 
sich für MB5 ungewöhnlich große Mengen α-Fe (88%). 
Die Interpretation der beiden Spektren in Relation zu den Darstellungsparametern ist 
schwierig. Ein möglicher Erklärungsansatz liegt beim Kohlenstoffangebot, welches 
über das Ferrocenangebot gesteuert wird. Ist mehr Kohlenstoff (mehr Ferrocen) 
vorhanden als bei MB6, dann erfolgt bevorzugt Carbidbildung. Ansonsten entsteht 
überwiegend α-Fe.  
Für genauere Vorhersagen zur chemischen Zusammensetzung der Füllungen und 
tiefgründigere Interpretationen sind in der Zukunft noch weitere Analysen notwendig. 
 
Abbildung 4. 55:  TM-Mößbauerspektren der Proben MB5 und MB6 bei Raumtemperatur. Die blaue 
Darstellung korrespondiert mit dem Gesamtspektrum. 
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Tabelle 25: Mößbauer-Parameter aus den gefitteten Spektren. Die TMS-Werte resultieren aus 
Untersuchungen an CNT-Pulverproben (von Substraten entnommen). Die CEMS-Parameter stammen von 
Substratproben. MB1 – MB3 wurden auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe und MB4 – MB6 auf Si/ SiOx/ 10 nm Al/ 2 
nm Fe abgeschieden (Vgl. Tab. 24). Den Proben MB3 und MB6 wurde zusätzlich 57Fe implantiert. 
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4.4 Magnetische Eigenschaften Fe-gefüllter Kohlenstoff-Nanoröhren 
4.4.1 Magnetisierungsverhalten in Abhängigkeit ausgewählter Prozessparameter 
Nachfolgend werden die magnetischen Eigenschaften von Fe-gefüllten CNTs mit AGM 
und SQUID-Magnetometrie untersucht. Die Synthese des Probenmaterials erfolgte bei 
1103 ± 10 K aus Ferrocen (A1, B1: 1.8 mg/min; A2, B2: 6.5 mg/min) auf Si/ SiOx-
Substraten, die mit 2 nm Fe (Proben A1 und A2) oder 2 nm  Co (Proben B1 und B2) 
beschichtet waren. Die Versuchdauer wurde auf 10 min eingestellt. 
In Abb. 4.56 sind die Hysteresekurven für die Probe A2 bei Raumtemperatur gezeigt. 
Das äußere Magnetfeld µ0H wurde während der Messung senkrecht (⊥, Richtung der 
CNT-Längenachse) und parallel (||) zur Substratoberfläche angelegt. Es lässt sich eine 
ausgeprägte magnetische Anisotropie erkennen, wobei die leichter zu magnetisierende 
Achse entlang der CNT-Längenachse bzw. Nanodrahtachse verläuft. Die Hysterese in 
der leichten Richtung hat eine Koerzitivfeldstärke von Hc, ⊥ ≈ 160 mT und eine 
Remanenz Mr/Ms von 48%. Die Hysterese parallel zur Substratoberfläche weist eine 
Koerzitivfeldstärke von Hc, ||  ≈ 60 mT auf.  
 
Abbildung 4. 56:  AGM-Hysteresekurven von Probe A2 (Fe-gefüllte CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe) und 
REM-Aufnahme der CNTs (rechts). 
 
Die magnetische Anisotropie wird umso deutlicher, je ausgeprägter die senkrechte 
Orientierung der gefüllten CNTs zur Substratoberfläche ist. Dieser Zusammenhang lässt 
sich anhand der REM-Aufnahmen in Abb. 4.3 und der Abhängigkeit von Hc als 
Funktion der Synthesetemperatur in Abb. 4.57 ableiten.  
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Abbildung 4. 57:  Verlauf der Koerzitivfeldstärke Hc als Funktion der Synthesetemperatur.  Es wurden in 
allen Fällen Si/ SiOx/ 2 nm Fe - Substrate und 6.5 mg/min Ferrocen für die Darstellung der CNTs 
verwendet. 
 
Die gute vertikale Ausrichtung der CNTs und der eingeschlossenen Fe-Nanodrähte zur 
Substratoberfläche (Vgl. Abb. 4.9 a) lässt auch für die Probe A1 die leicht zu 
magnetisierende Richtung entlang der CNT-Längenachse erwarten. Die 
Hysteresekurven (Abb. 4.58) bestätigen diese Vermutung und ergeben für  Hc, ⊥ ≈ 153 
mT und eine Remanenz Mr/Ms von 58%. Parallel zur Substratoberfläche wird Hc, ||  ≈ 55 
mT bestimmt.  
 
Abbildung 4. 58:  AGM-Hysteresekurven von Probe A1 (Fe-gefüllte CNTs auf Si/ SiOx/ 2 nm Fe) und 
REM-Aufnahme der CNTs (rechts). 
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Die magnetische Anisotropie unterliegt, wie in Kapitel 2.3.2 beschrieben, dem Einfluss 
verschiedener Energiebeiträge. Ideal zylinderförmige Fe-Nanodrähte, deren 
Durchmesser < 70 nm (Aspektverhältnis ≥ 10) ist, verhalten sich wie Eindomänen. In 
diesem Fall stellen die magnetokristalline Anisotropie, die Formanisotropie und das 
makroskopische Streufeld die hauptsächlichen Energiebeiträge dar.  
Die in Kapitel 4.3.1 diskutierten TEM-Ergebnisse ergaben keinen Anhaltspunkt für eine 
kristallographische Vorzugsorientierung. Demzufolge wird davon ausgegangen, dass 
die  magnetokristalline Anisotropie, falls sie auftritt, nur eine untergeordnete Rolle 
spielt. Am dominantesten ist die Formanisotropie welche durch den Durchmesser und 
die Länge der Fe-Nanodrähte beeinflusst wird. Dieses Verhalten tritt auch nicht ganz 
unerwartet ein, denn die Anisotropiekonstanten für die Formanisotropie sind wesentlich 
größer als für die magnetokristalline Anisotropie (Vgl. Tab. 6). Wegen der geringen 
Abstände zwischen den einzelnen Nanodrähten können sich deren Streufelder 
gegenseitig beeinflussen. Für di = 18 nm und Dc = 125 nm (bei 75 CNT/µm
2) wird aus 
Gl. 24 für die Probe A2 das Streufeld  zu HD ≈ 0.51 T bestimmt [134,176]. Bei der 
Probe A1 kann, bedingt durch die geringere Precursorkonzentration bei der Synthese 
von kleineren Drahtdurchmessern und einer größeren CNT-Flächendichte ausgegangen 
werden. Die beiden zuletzt genannten Effekte kompensieren sich aber vermutlich 
gegenseitig, so dass im Vergleich zu A2 nur geringfügige Änderungen bei den 
Maximalwerten zu verzeichnen sind.  
Von der Probe A1 wurden zusätzlich SQUID-Messungen angefertigt (Abb. 4.59a). 
Daran lassen sich mit sinkender Temperatur eine Zunahme des magnetischen 
Sättigungsmomentes und der Koerzitivfeldstärke ablesen, welche auf die verbesserte 
parallele Ausrichtung der Spins zurückzuführen ist. Der Verlauf des magnetischen 
Momentes (Abb. 4.59b) gehorcht dabei im Bereich bis T ≈ 200K dem Bloch’schen T3/2-
Gesetz [177]. Anhand der vorliegenden Daten lässt sich ableiten, dass die 
Gesetzmäßigkeiten für die Magnetisierung von makroskopischen Fe auch für die Fe-
Nanodrähte ihre Gültigkeit behalten. Der plötzliche Anstieg im Tieftemperaturbereich 
(< 25 K) ist vermutlich auf Verunreinigungen in der Probe zurückzuführen und soll 
nicht weiter Gegenstand der Diskussion sein.  
Wird anstelle des Fe-Katalysators auf dem Substrat Co eingesetzt, dann ergeben sich 
einige Veränderungen in den vom CNT-Material aufgenommen Hysteresekurven (Abb. 
4.60). So ist einerseits das magnetische Sättigungsmoment pro Substratfläche größer als 
mit Fe-Katalysator. Als Ursache ist die CNT-Flächendichte anzuführen (hier ≈ 220 
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CNTs/µm2). Die Hauptfraktion der Füllung bildet dabei erneut das ferromagnetische α-
Fe (Abb. 4.31). Andererseits fallen die  Koerzitivfeldstärken in beiden Messrichtungen 
kleiner aus. Für die Proben B1 bzw. B2 lassen sich Hc, ⊥ und Hc, ||  zu ≈ 89 mT und ≈ 39 
mT bzw. ≈ 108 mT und ≈ 44 mT bestimmen. Die Werte für die Remanenz Mr/Ms 
betragen 28% bzw. 37%.  
 
 
Abbildung 4. 59: SQUID-Messungen an Probe A1: a) Hysteresekurven senkrecht zur Substratoberfläche 
bei 4, 40 und 298 K; b) Magnetisches Sättigungsmoment pro Fläche ms/A in Abhängigkeit der 
Temperatur T und von T 3/2 (Inset).   
 
Als wesentliche Einflussgrößen auf die magnetische Anisotropie sind erneut die Form 
der Fe-Nanodrähte und das makroskopische Streufeld zu benennen. Bei einer 
Reduzierung von di von 18 nm auf 14 nm bei konstantem Dc wäre eine Zunahme von 
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Hc, ⊥  gegenüber den Fe-beschichteten Substraten zu erwarten. Dieses Verhalten wurde 
bspw. in [133] eindrucksvoll an Ni-Nanostäben beschrieben. In der vorliegenden Arbeit 
ist der Einfluss des Drahtdurchmessers nicht offensichtlich. Für die Verminderung der 
Koerzitivfeldstärke können auch kleine Aspektverhältnisse der Nanodrähte 
verantwortlich sein. In Abb. 4.28 gibt es Anzeichen für solche kurzen Stücken. Darüber 
hinaus kommt dem makroskopischen Streufeld ein größerer Beitrag zu. Mit di = 14 nm 
und Dc ≈ 73 nm (bei ≈ 220 CNT/µm
2) wird aus Gl. 24 HD ≈ 0.9 T erhalten. Somit lassen 
sich die Veränderungen bei Hc, ⊥ hauptsächlich auf Formveränderungen bei den 
Nanodrähten und auf den Einfluss des Streufeldes zurückführen. 
 
 
Abbildung 4. 60: AGM-Hysteresekurven von a) Probe B1; b) Probe B2 (Fe-gefüllte CNTs auf Si/ SiOx/ 




4.4.2 Inkrementelle Analyse des Magnetisierungsverhaltens an SiO2-fixierten 
Ensembles gefüllter Nanoröhren  
Mit Hilfe der Elektronenmikroskopie kann zwar anhand des Materialkontrastes ein 
qualitativer Eindruck über die Verteilung der metallischen Füllung entlang der CNT-
Längenachse erhalten werden. Die Verallgemeinerung auf ein Ensemble von CNTs, 
ganz zu schweigen von einer quantitativen Verteilungsanalyse, ist damit nicht möglich. 
Um eine schichtweise Analyse der CNT-Ensembles zu realisieren, müssen diese mit 
ihrer Vorzugsorientierung senkrecht zur Substratoberfläche mechanisch stabilisiert 
werden. Eine effektive, aber bisher wenig genutzte Methode dafür stellt die Einbettung 
mit SiO2 durch CVD von TEOS dar [178,179]. Als Proben dienten Si/ SiOx/ 2 nm Fe 
Substrate (10x10 mm2), die bei 1103 ± 10 K,  und 6.2 mg/min Ferrocen mit Fe-gefüllten 
CNTs beschichtet wurden. Anschließend wurden von den Substraten zwei Bruchstücke 
mit einer beschichteten Fläche von je 10 mm2 separiert, die im Folgenden die 
Bezeichnung SA1 und SA2 tragen. Der verbleibende Teil diente als Rücklage für 
weitere Analysen. Die Einhüllung von SA1 mit SiO2 fand durch CVD von TEOS (0.6 
mg/min) bei 903 K in der CVD-Anlage gemäß Abb. 3.1  statt. Darüber hinaus kamen 
100 sccm Ar als Trägergas zum Einsatz, so dass sich ein Gesamtdruck in der Anlage 
von 1 bar ergab. Die Prozessdauer betrug 2 h. 
Im nächsten Schritt erfolgte die Befestigung von SA1 mit einem Klebstoff (auf 
Epoxidharzbasis) auf einem planaren Quarzstempel. Letzterer befand sich in einem 
justierbarem Präzisionsprobenhalter (Dreibein mit Probenaufnehmer), dessen Füsse im 
Mikrometerbereich höhenverstellbar waren. Nach exakter Einpassung der Probe konnte 
das Material der Oberfläche durch nass-mechanisches Polieren auf Diamantfolien 
(Korngröße 100 nm) abgetragen werden. Zum Abdünnen der Schichtdicke des 
eingebetteten CNT-Materials um 1µm genügten ca. 10 s Behandlungsdauer. Im 
Anschluss an jede Polierstufe erfolgte die Reinigung mit Ethanol und nach der 
Trocknung die Aufnahme der Hysteresekurven mit dem Magnetometer. Es sei erwähnt, 
dass gleiche Behandlungen mit zahlreichen anderen Proben durchgeführt wurden. Die 
hier gezeigten Tendenzen im Magnetisierungsverhalten von SA1 stehen deshalb auch 
exemplarisch für die anderen Proben.  
SA2 diente als Vergleichsprobe und wurde einer zweistündigen Temperung bei den 
gleichen Prozessbedingungen wie SA1 unterworfen. Der einzige Unterschied bestand 
darin, dass TEOS fehlte und damit keine Einbettung erfolgte. 
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Vorab galt es die unbehandelten CNTs zu charakterisieren. In  Abb. 4.61 a zeigt sich, 
dass die Nanoröhren senkrecht auf der Substratoberfläche wachsen und Längen von 
etwa 8 µm erreichen. Die TEM-Analyse ergab für die Durchmesser der Fe-Nanodrähte 
18 ± 8 nm (Vgl. Abb. 4.61 b). Für die Aspektverhältnisse (Länge/Durchmesser) einer 
kontinuierlichen Fe-Füllung in einer CNT leiten sich Bereiche von 5 – 100 in 
Substratnähe und von 1 – 30 in Spitzennähe ab. Solch eine Verteilung gibt 
beispielsweise Abb. 4.61c wieder.  
Die kontinuierliche Verdampfung und Zersetzung von TEOS erbringt für SA1 




Abbildung 4. 61: a) REM-Aufnahme von SA1 bzw. SA2 ohne Nachbehandlung und b+c) TEM-
Aufnahmen einzelner Fe-gefüllter CNTs. 
 
Die gewählte Prozesstemperatur stellt sicher, dass: (i) die Orientierung der Nanoröhren 
nicht verloren geht; (ii) eine vollständige Umhüllung erzielt wird; (iii) die α-γ-
Phasenumwandlung  des Fe vermieden wird und (iv) keine Zerstörung der CNTs, wie in 
[180] berichtet, eintritt. Die mechanische Behandlung gewährleistet einerseits die 
Schichtstruktur zu erhalten, andererseits einen gleichmäßigen Materialabtrag zu erzielen 
(Abb. 4.62 b+c). Die Bestimmung des CNT-Kerndurchmessers gestaltete sich infolge 
der SiO2-Hülle allerdings wesentlich schwieriger als beim CNT-Material im 




sondern SiO2/CNT-Agglomerate vor (Abb. 4.62 d+e). Eine erste Abschätzung anhand 
des auswertbaren Materials ergibt für den Durchmesser des Fe-Kernes einen Wert von 
23 – 25 nm. 
 
   
  
Abbildung 4. 62: REM-Aufnahmen (a – c) und TEM-Aufnahmen (d,e) von SA1 nach der Einbettung in 
SiO2 - a) CNT-Ensemble an der Substratbruchkante; b) Ansicht der polierten Oberfläche (die hellen 
Punkte korrespondieren mit den  eingebetteten CNTs); c) Ansicht auf die Substratbruchkante nach dem 
mechanischen Polieren (3. Schliff); d) Übersichtsaufnahme; e) Fe-gefüllte CNT in SiO2. 
  
Die Hysteresekurven für SA1 während der verschiedenen mechanischen 
Behandlungsstufen sind in Abb. 4.63 a-c zusammengefasst. Im Ausgangszustand lässt 
sich eine ausgeprägte magnetische Anisotropie feststellen, wobei bei der Messrichtung 
entlang der CNT-Achse die größten Koerzitivfeldstärken auftreten. In diesem Fall 
scheinen das Eindomänen-Verhalten und die Form der Nanodrähte die hohe 
Koerzitivfeldstärke HC auszumachen. Nach der Einbettung wird die Hysteresekurve 
deutlich schmäler. Gleichzeitig wächst das auf die Substratfläche bezogene magnetische 
Sättigungsmoment ms/A gegenüber dem Ausgangszustand (0.135 memu/mm
2) auf 0.262 
memu/mm2. Dieser Wert korrespondiert mit einer Sättigungsmagnetisierung MS von 52 
emu/g für die Fe-gefüllten CNTs (berechnet aus der Masse der CNTs auf dem Substrat 






Abbildung 4. 63:  AGM-Hysteresekurven von SA1 bei verschiedenen Behandlungsstufen a) senkrecht 
zur Substratoberfläche; b) vergrößerter Ausschnitt von a); c) parallel zur Substratoberfläche. 
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Für eine einzelne Fe-gefüllte Nanoröhre würde sich demnach ein durchschnittliches 
magnetisches Sättigungsmoment von ≈ 3x10-12 emu (bei 75 – 100 CNTs pro µm2) 
ergeben. Unter der Annahme, dass die Fe-Nanodrähte nur aus α-Fe und Fe3C bestehen 
und der Einbettungsprozess zu reinem α-Fe führt, kann der Gehalt an α-Fe im 
Ausgangszustand von SA1 zu 52% des Gesamteisens beziffert werden. Demgegenüber 
fällt HC von SA1 nach der Einbettung gegenüber dem Ausgangszustand viel kleiner aus 
(senkrecht zur Substratoberfläche: -53%, parallel dazu: -74%). Dennoch bleibt die 
ausgeprägte magnetische Anisotropie, mit der leichten Magnetisierungsachse senkrecht 
zur Substratoberfläche, zwischen den beiden Messrichtungen bestehen. Bei der 
mechanischen Abtragung der obersten Schichten der eingebetteten Probe wird 
ferromagnetisches Material entfernt, welches sich im kleiner werdenden ms/A äußert 
(Abb. 4.64). Dennoch lässt sich der Hauptanteil des ferromagnetischen Materials in der 
Nähe der Substratoberfläche lokalisieren. Beispielsweise können noch 67% des 
Ausgangswertes von ms/A gemessen werden, obwohl die CNT-Schicht bereits von 8 auf 
3.5 µm abgedünnt wurde. Gleichzeitig wächst Hc in Richtung der Substratoberfläche, 
das mit einer verbesserten Ausrichtung der Fe- Nanodrähte korreliert (Abb. 4.63 b). 
Was bei noch weiterer Abdünnung passiert, konnte nicht aufgeklärt werden, weil die 
Schichten beim Polieren teilweise abplatzten. Vermutlich durchschreitet Hc ein 
Maximum und fällt wieder ab, sobald das Aspektverhältnis der verbleibenden Fe-
Nanodrähte reduziert wird.  
 
 
Abbildung 4. 64:  Verlauf von ms/A und der Schichtdicke bei verschiedenen Behandlungsstufen von 
SA1. 
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Im Vergleich zu SA1 und zum besseren Verständnis wurden die Hysteresekurven von 
SA2 vor und nach der Temperung aufgenommen (Abb. 4.65). Nach der Temperung 
lässt sich gegenüber dem Ausgangszustand eine Zunahme von ms/A (leichte Achse: von 
0.137 auf 0.243 memu/mm2) und eine drastische Abnahme von Hc (leichte Achse: von 
159 auf 73 mT) feststellen.  
 
Abbildung 4. 65:  AGM-Hysteresekurven von SA2 im Ausgangszustand und nach 2 h Temperung bei 
903 K in Ar. 
 
Nahezu die gleiche Beobachtung konnte bei SA1 gemacht werden. Geringfügige lokale 
Unterschiede bei der Synthese der CNTs sind als Ursache für die Abweichungen 
zwischen SA1 und SA2 zu benennen. Folglich muss die veränderte Form der 
Hysteresekurve bei SA1 bedingt durch die Temperung sein. Die Veränderung von ms/A 
lässt sich damit erklären, dass Fe3C vollständig oder zumindest partiell in α-Fe und 
Graphit umgewandelt wird. Diese These bestätigen die Röntgendiffraktogramme, 




Abbildung 4. 66: Röntgendiffraktogramme, aufgenommen vor und nach der Temperung (903 K) von 
CNT-Pulverproben. Das Material stammte aus der gleichen Charge wie SA1 und SA2. Die Aufnahme 
erfolgte mit Co-Kα-Strahlung. 
 
Außerdem kann keine Beeinträchtigung der Orientierung der CNTs festgestellt werden 
(Abb. 4.67 a). Die Abnahme von Hc hängt sehr wahrscheinlich mit Veränderungen im 
Durchmesser der Fe-Nanodrähte zusammen. Das deuten bereits die Abschätzungen für 
SA1 nach der Einbettung an. Um sicher zugehen, wurden die Fe-Drahtdurchmesser von 
SA2 nach der Temperung bestimmt. Auch hier ergeben die Analysen der TEM-
Aufnahmen (Abb. 4.67 b – d) einen mittleren Durchmesser für die Fe-Nanodrähte von 
23 ± 8 nm. In Abb 4.67 d zeigt sich, dass strukturelle Defekte in den CNT-Wänden 
auftreten können, die vermutlich aus der Zersetzung von Fe3C in Fe und Graphit 
herrühren.  
 
Es wird postuliert, dass sich die in den CNTs eingeschlossenen Fe-Nanodrähte wie 
Eindomänen verhalten. Die Umkehr der Magnetisierung lässt sich dann klassisch durch 
die Modelle der kohärenten Rotation und curling beschreiben. Im Eindomänenregime 
der Nanodrähte existiert ein kritischer Radius r0 zwischen diesen Modellen, der durch 
Gl. 28 beschrieben wird. Für einen unendlich langen Zylinder (q = 1.841, Na = 2π), A = 
1.0 – 2.5 x 10-6 erg/cm [137,138], und mit Ms = 1710 emu/cm
3 berechnet sich r0 zu 6 – 
10 nm. Für Nanodrähte, deren Radius r0 übersteigt, liefert das curling-Modell eine 






   
 
Abbildung 4. 67: a) REM-Aufnahme von SA2 nach der Temperung; b-d) TEM-Aufnahmen getemperter 
Fe-gefüllter CNTs von SA2; e) Durchmesserverteilungen der Fe-Nanodrähte im Ausgangszustand und 
nach der Temperung.  
 
Das entsprechende Schaltfeld ist aus Gl. 29 zugänglich. Werden nun die experimentell 
ermittelten Radien der Fe-Nanodrähte im Ausgangszustand (r = 9 nm) und nach der 
Temperung (r = 11.5 nm) von SA2 einbezogen, dann lassen diese Werte theoretisch 
eine Absenkung von Hc um den Faktor (1.28)
2 erwarten. Der gemessene Wert für Hc ist 
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dagegen bei SA2 nach der Temperung um den Faktor (1.48)2 kleiner. Im Vergleich dazu 
ergibt sich für SA1 nach der Einbettung ein Verringerung von Hc um den Faktor (1.46)
2. 
Dennoch lässt sich der überwiegende Teil des Hc-Verlustes auf die Formveränderung 
der Fe-Nanodrähte zurückführen. Um die experimentellen Daten genau zu erklären, 
müssen andere Beiträge berücksichtigt werden. An Nanodrähten mit großen 
Durchmessern besteht die Möglichkeit, dass sich Multidomänen an deren Enden oder 
Defektstellen ausbilden [181,182]. Ein Anzeichen dafür stellt das Verhältnis von Mr/Ms 
dar, welches von 0.6 (Ausgangszustand) auf 0.25 (getempert bzw. eingebettet) fällt. 
Darüber hinaus sind Einflüsse durch das makroskopische Streufeld HD denkbar. Bei 
Abständen zwischen den Nanodrähten von ≈ 120 – 140 nm und einer 
Durchmesserzunahme von 18 auf 23 nm ändert sich HD von ≈  400 – 550 mT auf 780 – 
1060 mT (abgeschätzt nach Gl. 24). Weiterhin sind Streufelder, die durch 
Durchmesserschwankungen der Nanodrähte und Änderungen in der Orientierung der 






















4.5 Wachstumsmodell für gefüllte Kohlenstoff Nanoröhren 
Anhand der erhaltenen Ergebnisse kann ein phänomenologisches Wachstumsmodell 
aufgestellt werden. Eine vereinfachte Interpretation des Wachstums lässt sich bereits 
mit dem VLS-Mechanismus [112] geben. Diese Route basiert auf der Übersättigung 
von flüssigen Katalysatorpartikeln mit Atomen aus der Gasphase, und der 
anschließenden Segregation dieser Atome an die Partikeloberfläche, wo sie in fester 
Form kondensieren. Das VLS-Modell liefert jedoch keine zuverlässigen Erklärungen 
zum Wachstum von gefüllten Nanoröhren, sowie für die unterschiedlichen 
Morphologien der CNTs.  
Für die Ausscheidung von CNTs aus flüssigen Katalysatorpartikeln sprechen in dieser 
Arbeit einige Argumente: 
 
o Die AFM-Analysen an Substraten, die bei CNT-Synthesebedingungen 
getempert wurden, zeigen eine deutliche Oberflächenstrukturierung der 
Katalysatorschicht.  
o Die Katalysatorpartikel unterliegen während des CNT-Wachstums einer 
plastischen Deformation und werden in der Röhrenstruktur eingeschlossen. 
o Die Durchmesser der Nanoröhren und der metallischen Füllung lassen ein 
verändertes Schmelzverhalten gegenüber Bulkmaterial erkennen. 
o Die Bildung des eutektischen Gemisches im System Fe-C ist durch eine 
Schmelzpunkterniedrigung gekennzeichnet. Für solch einen Vorgang spricht, 
dass Fe3C stets in Erscheinung tritt.  
o Die ermittelten Transportkoeffizienten für Kohlenstoff sind charakteristisch für 
die Volumendiffusion in flüssigen Metallpartikeln (Fe, Co, Ni). 
 
Allgemein bekannt ist auch der enge Zusammenhang zwischen Katalysator-
partikelgröße und dem CNT-Durchmesser. Die Koaleszenz von Atomen zu Clustern 
und Inseln hängt dabei von der Art des Substrates, den Prozessbedingungen und der 
chemischen Natur der Katalysatorschicht ab. Beispielsweise ist die 
Oberflächenrauhigkeit für Al-Schichten bzw. auf Al2O3-Schichten (bei Oxidation der 
Oberfläche der Al-Schicht) größer als auf gesputterten Monometallschichten. Durch 
diese Oberflächenstrukturierung kann die Koaleszenz von Katalysatorclustern in 
größere Partikel vermieden werden und erlaubt die Herabsetzung des mittleren 
Durchmessers der CNTs. Bei den Fe-, Co- und Ni-beschichteten Substraten zeigen sich 
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infolge unterschiedlicher Wechselwirkungen mit dem Substrat für das jeweilige 
Element spezifische Partikelgrößen.  
Beim Wachstum ungefüllter Nanoröhren wird meistens, je nach dem ob sich das 
Katalysatorpartikel  an der Spitze oder an der Basis der Nanoröhre befindet, in „tip- 
growth“ oder „base-growth“ differenziert [115]. Bei den gefüllten CNTs gestaltet sich 
die Zuordnung schwieriger, weil oft mehrere Partikel bzw. Nanodrähte über 
verschiedene Bereiche der CNTs verteilt sind. Die elektronenmikroskopischen Studien 
und die magnetischen Messungen zeigten jedoch, dass der überwiegende Teil der Fe-
Nanodrähte unmittelbar in der Nähe der Substratoberfläche wächst. Je weiter man sich 
von der Substratoberfläche entfernt, desto mehr treten ungefüllte Bereiche oder kürzere 
Fe-Nanodrähte auf. Anhand der Verteilung der Füllung kann für das Wachstum in 
Substratnähe der base-growth Typ postuliert werden. Infolge der starken 
Wechselwirkungen zwischen Substrat und Katalysatorpartikel, sowie durch das Röhren-
Wachstum, bilden sich an der CNT-Wurzel kugelähnliche oder konische Partikelformen 
aus (Abb. 4.68).  
 
  
Abbildung 4. 68: TEM-Aufnahmen von Katalysatorpartikeln an der Basis von CNTs. 
 
Die Bildung der CNTs aus den Katalysatorpartikeln wird durch Adsorption und die 
anschließende exotherme Zersetzung von Kohlenwasserstoffen initiert (Abb 4.69 a). Im 
speziellen Falle des Ferrocens stellen C2H6 und C5H6 wichtige Abbauprodukte dar [52], 
die an den Katalysatorpartikeln gespalten werden und akkumulieren. Der bei der 
Zersetzung von Ferrocen gebildete H2 fördert die Inselbildung auf dem Substrat und 
reduziert Oberflächenoxide (z.B.  Fe2O3), die beim Kontakt der Metall-Schichten mit 
sauerstoffhaltigen Atmosphären entstehen. Die Kohlenwasserstoffzersetzung findet an 
den Seitenflächen der Partikel statt, wodurch sich ein Temperaturgradient zwischen 
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Substratoberfläche und Partikelspitze ausbildet [115]. Dieser Gradient ist die treibende 
Kraft, dass neuer Kohlenstoff an der Basis des Katalysatorpartikels aufgenommen wird 
und sich durch Volumendiffusion im Partikel verteilt. Nach Überschreiten der 
Sättigungskonzentration für Kohlenstoff erfolgt die Ausscheidung der Röhrenstruktur 
(Abb. 4.69 b). Der auftretende Konzentrationsgradient sorgt für neuen Nachschub an 
Kohlenstoff aus Richtung der Partikelbasis. Durch zeitlich periodische Wiederholung 
der Vorgänge entstehen weitere Ebenen, d.h. ein MWCNT wird gebildet. Die 
Ausscheidung der Ebenen geschieht in der Reihenfolge von innen nach außen. Im 
weiteren Verlauf des Röhrenwachstums werden die flüssigen Katalysatorpartikel 
meistens in Wachstumsrichtung deformiert. Um eine kontinuierliche Füllung der CNT 
mit Fe zu erzielen, die wie gezeigt einige Mikrometer Länge betragen kann, müssen 
weitere Fe-C-Cluster über die Gasphase antransportiert werden und am bereits 
vorhandenen Nanodraht akkumulieren (Abb 4.69 c). Die CNTs wachsen jedoch 
schneller (infolge mehr C als Fe in Ferrocen) als der Nanodraht, so dass die 
Diffusionswege für Fe-C-Partikel und Kohlenwasserstoffe länger werden. Daraus 
resultiert eine Abnahme der Wachstumsgeschwindigkeit.  
 
 
Abbildung 4. 69: Schematische Darstellung des Wachstums Fe-gefüllter CNTs. Es wird ein „base 
growth“ VLS-Mechanismus mit offenem CNT-Ende postuliert. 
 
Generell weisen die CNTs eine tubulare Struktur auf. Angesichts der 
Wachstumstemperaturen von ≈ 1100 K ist dieser Strukturtyp erwartungsgemäß. Die 
sogenannten bamboolike CNTs, wie sie z.B. in [183] synthetisiert wurden, werden in 
den im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Experimenten nicht beobachtet.  
Die Befüllung kann zum Teil mit dem Wachstumsmodell von Zhang et al. [74] 
veranschaulicht werden. Hierbei lagern sich Fe-C-Cluster auf den offenen Enden der 
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CNTs ab. Auf diese Art und Weise gelingt es möglicherweise die offene Röhrenstruktur 
zu stabilisieren. Das Modell von Zhang et al. favorisiert die tip-growth Variante. 
Aufgrund der Adhäsion mit der CNT-Wand sind die Partikel zudem nicht in der Lage 
ihre Position zu verändern. Lediglich die Deformation der Partikel wird für möglich 
befunden.  
Die umfangreichen Studien an den Fe-gefüllten CNTs lassen ein komplexeres Bild 
erkennen. Für die Fortsetzung des CNT-Wachstums sind verschiedene Szenarien 
möglich: 
 
i) Fortsetzung des base-growth Wachstums 
Diese Variante ist am häufigsten zu finden. Fe-C-Partikel, die sich auf die offenen 
CNTs setzen, bilden die Basis für das weitere Wachstum (Abb. 4.70).  In Frage 
kommen auch CNT-Embryos, die bereits in der Gasphase enstanden sind und an den 
offenen Enden akkumulieren. Letztgenannter Weg wird von Deck et al. [117] 
beschrieben. Von den CNTs werden oft kleine Partikel eingeschlossen, deren 
Kontaktfläche und somit die Adhäsion mit den CNT-Wänden klein ist. Anders als in 
[74] angenommen, kann davon ausgegangen werden, dass diese Partikel während des 
Wachstumsprozesses befähigt sind, sich innerhalb der Nanoröhre zu bewegen. 
HRTEM-Analysen belegen, dass eine Drehung der Kristalle gegenüber den CNT-
Wänden möglich ist (Vgl. Abb. 4.45).  
 
  
Abbildung 4. 70: Schematische Darstellung der Akkumulation von CNT-Embryos oder 
Katalysatorpartikeln an der geöffneten Nanoröhre und der gleichmäßigen Fortsetzung des CNT-
Wachstums; TEM-Aufnahme (rechts) einer CNT, die diesem Modell folgt. 
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Hinzu kommen die Kapillarkräfte, welche die Befüllung der CNTs fördern. Im Falle 
einer kontinuierlichen Nanoröhre besteht dann die Möglichkeit für den 
Materialtransport zwischen Substrat und Spitze. Innerhalb der CNTs, insbesondere an 
den Grenzflächen CNT/Metall sind Oberflächendiffusionsprozesse denkbar. Anlass für 
solche Überlegungen gibt bspw. die Arbeit von Helveg et al. [92]. 
 
 ii) Tip-growth an geschlossener CNT 
Bleibt die Nanoröhre zu lange geöffnet bzw. die offene Struktur wird nicht durch die 
Füllung stabilisiert, dann erfolgt die Absättigung der freien Bindungen (dangling bonds) 
durch Schließen (Bildung von Fullerenhalbkappen). Im weiteren Verlauf können andere 
Fe-C-Partikel aus der Gasphase auf die CNT-Kappe stoßen und ein erneutes Wachstum 
starten. Ist die Wechselwirkung zwischen Partikel und Kappe schwach, wird tip-growth 
forciert. Die Nanoröhren behalten dabei ihre tubulare Struktur. Dieser Effekt wird 
jedoch nur selten bei den Fe-gefüllten Nanoröhren dieser Arbeit beobachtet und ist in 
Abb. 4.71 dokumentiert. 
 
  
Abbildung 4. 71: Schematische Darstellung der Akkumulation von CNT-Embryos an der geschlossenen 
Nanoröhre und der Fortsetzung des CNT-Wachstums im „tip growth“ Modus; TEM-Aufnahme (rechts) 
einer CNT, deren Wachstum durch „tip growth“ fortgesetzt wird. 
 
iii) Wachstum durch Partikel und Kettenbildung von Partikeln 
Bei einigen CNTs sind Fe-C-Partikel zu beobachten, die von einer Graphithülle 
umgeben sind und an den geschlossenen Enden der CNTs anknüpfen. Dies kann soweit 
führen, dass das CNT-Wachstum durch eine Kette, bestehend aus mehreren solcher 
Partikel, fortgesetzt wird.  Die Kettenstrukturen sind hautsächlich auf den Bereich in der 
Nähe der CNT-Spitzen beschränkt (Abb. 4.72). Als Ursache lassen sich die niedrigen 
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Wachstumsgeschwindigkeiten der CNTs und die im Vergleich zur Substratoberfläche  
geringere Temperatur (Inertgasstrom verursacht Abkühlung der Oberfläche) benennen. 
 
  
Abbildung 4. 72: Schematische Darstellung der Akkumulation von Katalysatorpartikeln (mit 
Graphithülle) auf der geschlossenen Nanoröhre, ohne Fortsetzung des Röhrenwachstums; TEM-
Aufnahme (rechts) einer CNT, deren Wachstum durch Verkettung von einzelnen  Katalysatorpartikeln 
fortgesetzt wird. 
 
Während des Wachstumsprozesses können weitere vielfältige morphologische 
Veränderungen bzw. Defekte bei den CNTs auftreten, welche durch die Akkumulation 
der Nanoröhren mit unterschiedlich großen Partikeln bedingt sind. Dazu gehören: 
 
o Durchmesserveränderungen 
o Richtungsänderungen  
o verzweigte Strukturen 
 
Einige Beispiele sind in Abb. 4.73 veranschaulicht. Am häufigsten sind 
Durchmesservariationen und geringfügige Richtungsänderungen zu beobachten. Die 
mechanistischen Vorstellungen für die angeführten morphologischen Veränderungen 
bei den Fe-gefüllten CNTs in dieser Arbeit stimmen im Wesentlichen mit denen von 





Abbildung 4. 73: TEM-Aufnahmen von morphologischen Veränderungen des CNT-Wachstums a) 
Durchmesserveränderung; b) Richtungsänderung; c) Verzweigung. 
 
Es bleibt zu klären warum das Wachstum der Nanoröhren unterbrochen wird? Eine 
Ursache stellen die bereits angedeuteten langen Diffusionswege zum 
Katalysatorpartikel dar, die nur einen schleppenden Nachschub von Fe und C durch die 
geöffneten Nanoröhren gewährleisten. Eine längere Stabilisierung der offenen 
Strukturen ist dann nicht mehr möglich und die Nanoröhren schließen sich. Eine zweite 
Erklärung liegt in der begrenzten katalytischen Aktivität der Nanopartikel, die das 
CNT-Wachstum nur für eine bestimmte Zeit zulässt. Wie lange ein Nanopartikel 
katalytisch aktiv ist, hängt mit dessen Größe zusammen und wird außerdem durch die 









5. Zusammenfassung und Ausblick 
Gegenstand dieser Arbeit war: 
 
o die Optimierung und Modellierung des CVD-Wachstums von Fe-gefüllten 
CNTs aus Ferrocen, 
o die Auswahl geeigneter Schichtsysteme für das orientierte Wachstum Fe-
gefüllter CNTs, 
o eine umfassende Charakterisierung der Nanostrukturen und deren Bezug zu den 
Wachstumsparametern, 
o die Formulierung eines allgemeingültigen Wachstumsmodels. 
 
Es wurde eine Anlage zur thermisch induzierten chemischen Gasphasenabscheidung bei 
Atmosphärendruck verwendet. Im Mittelpunkt der Syntheseexperimente standen Fe-
gefüllte MWCNTs. Als Precursoren dienten Ferrocen und Cyclopentadienyl-eisen-
dicarbonyl-dimer. Für die Darstellung von CNT-Ensembles mit idealerweise paralleler 
Ausrichtung der Einzelindividuen kamen thermisch oxidierte Si-Substrate (Schichtdicke 
des Oxid: 1 µm) zum Einsatz. Das Wachstum der CNTs wurde überwiegend als 
cokatalysierter Prozess durchgeführt, d.h. neben dem Fe aus dem Precursor dienten 
dünne Metallschichten (Fe, Co, oder Ni, Schichtdicke ≤ 10 nm), die auf den Substraten 
deponiert waren, als Katalysatorreservoir.   
Zunächst ging es darum den CVD-Prozess hinsichtlich tubularer CNTs mit senkrechter 
Vorzugsorientierung zur Substratoberfläche, einer guten Kristallinität der Hülle, sowie 
einem hohen Füllungsanteil der ferromagnetischen α-Fe-Phase zu überprüfen. Generell 
ließ sich die Abscheidung gefüllter CNTs für mittlere Substrattemperaturen im Bereich 
von 1013 – 1200 K durchführen. Die optimale Wachstumstemperatur lag bei ≈ 1103 K.    
Mit den beiden Precursoren - Ferrocen und Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer 
ließen sich Fe-gefüllte CNTs in guter Qualität darstellen. Letztere Verbindung 
verringerte die Abscheidung von amorphem Kohlenstoff auf der CNT-Oberfläche, barg 
allerdings die Nachteile einer Sauerstoffkontamination und höherer Verdampfungs-
temperaturen in sich. Aus der Vielzahl von Experimenten konnte abgeleitet werden, 
dass die Haupteinflussgrößen für den Innen- und Außendurchmesser der CNTs die 
Katalysatorschicht auf dem Substrat, die Synthesetemperatur und der 
Precursormassenstrom sind. Höhere Temperaturen und/oder ein Mehrangebot an 
Precursor äußerten sich stets in größeren Durchmessern. Zusätzliche Metallschichten 
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auf den oxidierten Si-Substraten erlaubten eine gezielte Durchmesservariation. 
Beispielsweise zeigte sich an Substraten mit 2 nm Fe bzw. 2 nm Ni, dass sich die 
mittleren CNT-Außendurchmesser gegenüber dem auf unbeschichteten Substraten (34 
nm) zu 44 nm bzw. 30 nm verändern lässt. Mit Al-Zwischenschichten konnten sogar 
Durchschnittswerte für den CNT-Außendurchmesser von 18 nm erzielt werden. 
Durch Röntgenstrukturuntersuchungen und Mössbaueranalysen an CNT-Ensembles 
wurde α-Fe als Hauptbestandteil der Füllung identifiziert. Auf den hohen Anteilen der  
α-Fe-Phase beruhte auch das magnetische Verhalten der Nanodrähte. Ein Beleg für die 
Schlüsselrolle des Systems Fe-C während des Wachstumsprozesses war die Phase Fe3C, 
mit orthorhombischer Struktur. Weniger häufig ließ sich γ-Fe nachweisen. Darüber 
hinaus konnten sämtliche CNT-Füllungen mittels SAED und HRTEM als Einkristalle 
charakterisiert werden. Die innerhalb der CNTs eingeschlossenen Fe- oder Fe-C-
Nanodrähte wiesen außerdem keine kristallographische(n) Vorzugsrichtung(en) 
gegenüber den CNT-Wänden auf. 
Anhand der experimentellen Befunde war es möglich ein phänomenologisches 
Wachstumsmodell vorzuschlagen, welche eine Erweiterung des VLS-Mechanismus 
darstellt. Das in der vorliegenden Arbeit vorgestellte Modell greift das base-growth-
Konzept auf und favorisiert die Akkumulation von Katalysatormaterial über die 
geöffneten Enden der CNTs. Eine genauere kinetische und thermodynamische 
Beschreibung war aufgrund der im Nanometerbereich nur schwer zugänglichen 
Stoffdaten nicht möglich. Für die Formulierung eines detaillierten Wachstums-
mechanismus sind noch verschiedene Fragen zu beantworten. Zu den Aufgaben in 
Zukunft gehören z.B. nähere Aufschlüsse über die katalytisch aktivierte 
Precursorzersetzung zu erhalten und die Prozesse im Partikel und auf dessen Oberfläche 
zu erfassen. Dafür scheinen in-situ Untersuchungen unabdingbar. 
Die in dieser Arbeit synthetisierten Fe-gefüllten CNTs sind geeignet, um als 
Cantileverspitzen für die Rasterkraftmikroskopie eingesetzt zu werden. Dies konnte 
bereits in einigen Versuchen erfolgreich getestet werden.  
Die Verwendung der gefüllten CNT-Ensembles als Datenspeicher ist bisher noch nicht 
absehbar, weil die Anforderungen an die Nanostrukturen wie einheitliche Längen, 
Durchmesser, Orientierung, Zusammensetzung und Abstände zueinander nicht erfüllt 
sind. Dennoch verdeutlichen die gute magnetische Anisotropie und die hohen 
Schaltfeldstärken in Richtung der Nanodrahtachse von bis zu 200 mT das Potential der 
Fe-gefüllten CNTs für derartige Anwendungen.  
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Eine alternative zu den bisherigen Substraten besteht mit dem Einsatz von porösen 
Aluminiumoxidtemplaten. Auf dem Gebiet der elektrochemischen Herstellung 
derartiger Substrate liegen bereits jahrzehntelange Erfahrungen vor. Mittlerweile gelingt 
es Template mit definierten Porendurchmessern und Porenabständen herzustellen. Die 
Poren lassen sich wiederum mit Metallen befüllen (z.B. elektrochemische 
Abscheidung). Die dabei erhaltenen Nanodrähte können dann später als Katalysatoren 
für das CNT-Wachstum und als Füllmaterial dienen. Solche Experimente wurden 
bereits parallel zur vorliegenden Arbeit durchgeführt. Auf diesem Wege ließen sich 
neben Fe-gefüllten CNTs auch Co- und Ni-gefüllte CNTs darstellen. Für eine 
ausführliche Beschreibung lagen jedoch zum Zeitpunkt der Fertigstellung dieser Arbeit 





1. Die Abscheidung von Fe-gefüllten CNTs auf Si/ SiOx-Substraten ist unter 
Verwendung von Ferrocen als Precursor in einem thermisch induzierten, bei 
Atmosphärendruck stattfindenden Heißwand-CVD-Verfahren im Temperatur-
bereich von 1013 – 1200 K möglich. 
 
2. Durch zusätzlich auf die Substratoberfläche aufgesputterte Schichten von Fe, 
Co, Ni oder Al + Fe (cokatalysiertes Wachstum), mit Schichtdicken ≤ 10 nm, 
lassen sich die Dimensionen der Nanoröhren (Durchmesser, Länge) gezielt 
beeinflussen. 
 
3. Der Füllungsgrad der CNTs kann in Einzelfällen nahezu 100% betragen. Im 
Allgemeinen nimmt der Füllungsgrad von der Substratoberfläche zur CNT-
Spitze ab. 
 
4. Die Aktivierungsenergien für das katalytische Wachstum der Fe-gefüllten CNTs 
auf Fe-, Co und Ni-beschichteten Substraten (jeweils 2 nm Schichtdicke) 
betragen 0.4 – 0.5 eV/Atom. Anhand der Wachstumsgeschwindigkeiten, sowie 
der Außen- und Innendurchmesser der Nanoröhren lassen sich 
Diffusionskoeffizienten für Kohlenstoff von ≈ 1 – 3 x 10-9 m2/s bestimmen. 
Daraus wird auf Volumendiffusion von Kohlenstoff im flüssigen Metallpartikel 
geschlossen. 
 
5. Das CNT-Wachstum ist je nach Art des Katalysators auf dem Substrat zeitlich 
begrenzt. 
 
6. Alternativ zum Ferrocen eignet sich Cyclopentadienyl-eisen-dicarbonyl-dimer 
zur Darstellung Fe-gefüllter CNTs. Das günstigere Fe-C-Verhältnis führt zu 
keinem höheren Füllungsgrad. 
 
7. Bei den eingeschlossenen Fe-Nanodrähten handelt es sich um Einkristalle. Diese 
bestehen überwiegend aus α-Fe. Daneben lassen sich stets Einkristalle von Fe3C 
und γ-Fe nachweisen.  
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8. Die Fe-Nanodrähte weisen keine kristallographischen Vorzugsorientierungen 
gegenüber der CNT-Längenachse auf. 
 
9.  Die Fe-Nanodrähte bzw. Fe-Nanopartikel sind befähigt, während des 
Wachstumsprozesses innerhalb der CNTs zu wandern und ihre Orientierung 
gegenüber den CNT-Wänden zu verändern. 
 
10. Das Wachstum der gefüllten CNTs lässt sich weitgehend mit dem base-growth 
Typ beschreiben. 
 
11. Durch Temperung der gefüllten CNTs bei 903 K ist es möglich den Gehalt an α-
Fe zu erhöhen. Diese Anreicherung geht auf die Zersetzung von Fe3C oder  die 
γ-α-Phasenumwandlung zurück.  
 
12. An den Fe-gefüllten CNTs lässt sich eine ausgeprägte magnetische Anisotropie 
beobachten. Die leicht zu magnetisierende Achse verläuft dabei entlang der 
CNT-Längenachse. Für die Koerzitivfeldstärken werden in Stabrichtung bis zu 
200 mT gemessen (im Bulk 0.1 mT). Solche Werte stehen in Verbindung mit 
den großen Aspektverhältnissen (L/D bis 100 möglich).  
 
13. Die eingeschlossenen Fe-Nanodrähte verhalten sich wie magnetische 
Eindomänen. 
 
14. Die CNT-Ensembles lassen sich in einer festen Matrix aus SiO2, welche durch 
thermische Zersetzung von Tetraethoxysilan entsteht, mechanisch stabilisieren. 
Auf diese Art und Weise kann die Orientierung der CNTs fixiert werden.  
 
15. Das CNT-Material ist oxidationsstabil und kann über längere Zeit bei 
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